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Die Zugabe von Strontium in geringen Mengen von 80–120 ppm Sr ändert die dreidimen-
sionale (3-D) Morphologie der eutektischen Si-Phase in Al–Si Gusslegierungen von groben
plattenförmigen zu feinen faserförmigen Netzwerken. Der Übergang von Si-Platten zu Si-
Fasern ist allgemein bekannt als sog. chemische Veredelung der eutektischen Mikrostruktur.
Um diesen industriell wichtigen, aber bislang unzureichend aufgeklärten Veredelungseffekt
zu verstehen, wurden unveredelte und Sr-veredelte Al–Si Gusslegierungen der Zusammenset-
zungen Al–10 Gew.% Si–0,10 Gew.% Fe (200 ppm Sr) und Al–15 Gew.% Si–0,17 Gew.% Fe
(60 ppm Sr) vom Millimeter- bis in den atomaren Bereich untersucht.
Der Einfluss des Sr auf die Bildung Fe-reicher Phasen innerhalb der eutektischen Körner
wurde mittels Lichtmikroskopie, Rasterelektronen- und Transmissionselektronenmikroskopie
umfangreich untersucht. Es wurden fein-verteilte Fe-reiche α-Phasen in den unveredelten
Al–Si Legierungen vorgefunden, während zwei Typen Fe-reicher Phasen (α und δ) in den
Sr-veredelten Al–Si Legierungen beobachtet wurden. Die 3-D Morphologie der eutektischen
Si-Phase und der Fe-reichen Phasen wurde mittels Tomographie mit fokussierten Ionen-
strahlen dargestellt. In den Sr-veredelten Al–Si Legierungen wurde beobachtet, dass sich die
Fe-reiche α-Phasen als Einschlüsse an den eutektischen Zellgrenzen mit der 3-D Morphologie
dünner „Blätter“ ausbildet, während die Fe-reiche δ-Phase eine dünne (≤ 250 nm) plätt-
chenförmige 3-D Morphologie aufweist. Die Entwicklung der Morphologie der eutektischen
Erstarrungsfront sowie die Verteilung der Fe-reichen Phasen innerhalb der eutektischen
Körner werden detailliert beschrieben.
Die Verteilung von Sr wurde sowohl mit nm-Auflösung mittels Transmissionselektronenmi-
kroskopie als auch mit atomarer Auflösung mittels tomographischer Atomsonde untersucht.
Die kombinierten Untersuchungen zeigen, dass Sr gemeinsam mit Al innerhalb der eutek-
tischen Si-Phase angereichert vorliegt und dabei zwei Typen von Sr–Al–Si Anreicherungen
ausbildet. Typ I-Anreicherungen mit stabförmiger 3-D Morphologie liegen in Bereichen hoher
Zwillingsdichte an den Entstehungspunkten von koaxialen Zwillingsebenen vor. Diese Typ I-
Anreicherungen sind für die hohe Zwillingsdichte in den Si-Fasern verantwortlich. Typ II-
Anreicherungen mit annähernd stabförmiger, langgestreckter 3-D Morphologie liegen entlang
interner Grenzflächen von zwei leicht unterschiedlich orientierten Si-Fasersegmenten vor. Die-
se Typ II-Anreicherungen führen zur Verzweigung der Si-Fasern während der eutektischen
Erstarrung. In der vorliegenden Arbeit wird gezeigt, wie Sr zwei der in der Literatur bereits
vorgeschlagenen Mechanismen ermöglicht, nämlich verstärkte Zwillingsbildung (Impurity In-
duced Twinning, via Typ I) und gehemmtes Wachstum (Restricted Growth, via Typ II).
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Abstract
Addition of strontium as small as 80–120 ppm Sr changes the three-dimensional (3-D)
morphology of the eutectic Si phase present in Al–Si casting alloys from coarse plate-like
to fine fibrous networks. The transition from Si plates to Si fibres is well known as che-
mical modification of the eutectic microstructure. In order to understand this industrially
important but hitherto insufficiently clarified modification effect, unmodified and Sr-modified
Al–Si casting alloys with compositions Al–10 wt.% Si–0.10 wt.% Fe (200 ppm Sr) and
Al–15 wt.% Si–0.17 wt.% Fe (60 ppm Sr) were investigated in the range from micrometric to
atomic scale.
The influence of Sr on the formation of Fe-rich phases within eutectic grains was extensively
studied by optical microscopy, scanning electron and transmission electron microscopy.
Finely distributed Fe-rich α-phases were observed in the unmodified alloys, whereas two
types of Fe-rich phases (α and δ) were found in the Sr-modified Al–Si alloys. The 3-D
morphology of the eutectic Si phase and the Fe-rich phases was visualised by focused ion
beam tomography. The Fe-rich α-phase was found to form as 3-D “sheet”-like inclusions at
eutectic cell boundaries, whereas the Fe-rich δ-phase solidifies as thin (≤ 250 nm) platelets.
The evolution of the morphology of the eutectic solidification front and the distribution of
Fe-rich phases within the eutectic grains are described in detail.
The distribution of Sr was studied both with nanometric resolution by transmission electron
microscopy and with atomic resolution by atom probe tomography. The combined investigati-
ons indicate that Sr co-segregates with Al within the eutectic Si phase and forms two types of
Sr–Al–Si co-segregations. Type I co-segregations with a rod-like 3-D morphology are located
in regions of high twin density at the origin of co-axial twin planes. They are responsible for
the high twin density in Si fibres. Type II co-segregations with a more extended rod-like 3-D
morphology are located at internal boundaries between two slightly differently oriented Si fi-
bre sections. They control the branching of the eutectic Si fibres during eutectic solidification.
The present work shows how Sr enables both kinds of mechanisms previously postulated in
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Aluminium–Silizium (Al–Si) Legierungen stellen die Basis der technisch bedeutendsten
Al-Gusslegierungen dar und finden Einsatz in allen Bereichen der Technik, beispielsweise als
Leichtbauwerkstoffe im Fahr- und Flugzeugbau. Durch die Verwendung von Motorengehäu-
sen und Fahrwerksteilen aus Leichtbauwerkstoffen kann eine signifikante Gewichtsreduktion
des Fahrzeugs und damit unmittelbar eine Einsparung von Ressourcen und Energie aufgrund
der geringen spezifischen Dichte von Al bei relativ hohen Festigkeiten erreicht werden.
Von entscheidender Bedeutung für die technologischen und mechanischen Eigenschaften
des Gusswerkstoffs ist dabei die während der Erstarrung der Schmelze entstehende Mi-
krostruktur des Gussgefüges, d.h. die resultierende Verteilung und Struktur der einzelnen
Gefügebestandteile. In technologisch relevanten Al–Si Legierungen mit Zusammensetzungen
nahe der eutektischen Zusammensetzung bei ca. 12 Gew.% Si bildet das Al–Si Eutektikum
den größten Anteil des Gussgefüges. Die eutektische Mikrostruktur in einer binären Al–Si
Legierung besteht dabei aus den beiden eutektischen Phasen Al und Si. Ausgehend von einem
Wachstumszentrum bzw. Kristallisationskeim in der Schmelze kristallisieren in einem sich
bildenden sogenannten eutektischen Korn die eutektischen Al- und Si-Phasen gemeinsam
aus der Schmelze. Die eutektische Si-Phase liegt in derartigen Al–Si Legierungen jedoch
in Form von groben plattenförmigen Kristallen mit Längen von einigen µm innerhalb eines
solchen eutektischen Korns vor, was sich nachteilig auf die mechanischen Eigenschaften des
Werkstoffs auswirkt. Für die Optimierung mechanischer Festigkeiten wird dagegen eine fein
ausgebildete Mikrostruktur der einzelnen Phasen angestrebt. Ein feinere faserförmige Struktur
der eutektischen Si-Phase anstelle der groben plattenförmigen Struktur kann dabei entweder
durch schnelle Abkühlraten während der Erstarrung oder im Fall geringer Abkühlraten durch
Zugabe sogenannter Veredelungselemente erreicht werden.
Bereits im Jahre 1921 wurde der Effekt der sogenannten chemischen Veredelung von Al–Si
Legierungen durch Zugabe von Na in die Schmelze entdeckt [1] und in den folgenden Jahren
weitere Elemente mit Veredelungswirkung wie z.B. Sr, Ca, Ba oder Eu gefunden [2, 3]. Die
chemische Veredelung führt während der Erstarrung zur Ausbildung der eutektischen Si-Phase
in Form von feinen Fasern, anstelle der groben plattenförmigen Kristalle in den unveredelten
Legierungen. Damit einhergehend führt die chemische Veredelung zu einer bedeutenden Ver-
besserung der mechanischen Eigenschaften, wie z.B. eine erhöhte Zähigkeit und Zugfestigkeit
der Al–Si Legierung [4, 5].
Die Verwendung von Na als Veredelungszusatz zur Schmelze ist aufgrund des geringen
Dampfdrucks von Na und der dadurch erschwerten Einstellung eines kontrollierten Na-
Gehaltes in der Gießereipraxis nur schwer zu erreichen. Deswegen hat sich heutzutage das
Element Sr als zuverlässigeres Veredelungselement etabliert [4, 6]. Seit der Entdeckung der
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chemischen Veredelung wurden zahlreiche Erkärungsversuche [7–13] zur Wirkungsweise der
Veredelungselemente Na und Sr vorgeschlagen. Zwei Mechanismen, die beide auf der Ad-
sorption des Veredelungselements an den {111}-Wachstumsstufen [13] bzw. -flächen [12] der
eutektischen Si-Phase basieren, haben sich dabei besonders etabliert. Jedoch ist trotz umfang-
reicher Forschungsaktivitäten der Mechanismus, der zum Übergang von der plattenförmigen
zur faserartigen Morphologie der eutektischen Si-Phase führt, bisher noch nicht vollständig
geklärt.
Da die Mengen der Verdelungselemente, die für eine fein-veredelte eutektische Mikrostruktur
in Al–Si Legierungen benötigt werden, sehr gering sind und im Bereich von wenigen 100 ppm
liegen, ist eine Analyse der Verteilung des Veredelungselements in der eutektischen Mi-
krostruktur erheblich erschwert. Die zumeist verwendeten Untersuchungsmethoden besitzen
eine zu geringe lokale Nachweisempfindlichkeit für das Veredelungselement bzw. weisen
nicht die nötige laterale Auflösung auf, um aussagekräftige Resultate über die Wirkungsweise
der Veredelungselemente zu erhalten. Jedoch konnten mittels Atomabsorptionsspektroskopie
Hinweise darauf gefunden werden, dass sich das Veredelungselement Sr bevorzugt in der eu-
tektischen Si-Phase anreichert [14]. Mittels Synchrotron-Röntgenmikrofluoreszens-Analyse
mit einer Auflösung unterhalb 100 nm wurde beobachtet, dass das Sr in der eutektischen
Si-Phase annähernd homogen verteilt vorliegt [15]. Für die verwendeten Methoden ist jedoch
das räumliche Auflösungsvermögen begrenzt, so dass z.B. eventuell vorhandene lokale
Anreicherungen von Sr in der eutektischen Si-Phase bisher nicht beobachtet werden konnten.
Neben dem Einfluss des Veredelungselements auf das Wachstum der eutektischen Si-Phase
wird der mikrostrukturelle Aufbau der eutektischen Körner, z.B. deren Größe sowie die Bil-
dung und Verteilung von Phasen innerhalb der eutektischen Körner, durch die chemische Ver-
edelung erheblich beeinflusst. In technologischen Al–Si Basislegierungen treten dabei auf-
grund von stets vorhandenen Fe-Verunreinigungen komplexe ternäre intermetallische Al–Si–
Fe Phasen im Gussgefüge auf. Je nach Größe, Verteilung und Morphologie können diese Fe-
reichen Phasen die mechanischen Eigenschaften des Werkstoffs negativ beeinflussen [16, 17].
Die Fe-Verunreinigungen lassen sich mit den heutzutage vorhandenen Technologien nicht in
wirtschaftlicher Weise aus der Schmelze entfernen und liegen üblicherweise in Gehalten von
bis zu 0,1 Gew.% Fe vor. Für eine systematische Weiterentwicklung von Al–Si Basislegie-
rungen ist deswegen ein tieferes Verständnis des Einflusses des Veredelungselements auf die
sich bildende Mikrostruktur von technologischen Legierungen, die mit Fe-Verunreinigungen
behaftet sind, unabdingbar.
Der Einfluss der Veredelungselemente auf die Bildung von Fe-reichen Phasen in Al–Si
Legierungen wurde bereits ausführlich untersucht [18–24], jedoch existieren zum Teil
widersprüchliche Ergebnisse, insbesondere zum Einfluss des Veredelungselements auf eine
bevorzugte bzw. unterdrückte Ausbildung Fe-reicher Phasen in Al–Si Legierungen [20,22,23].
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Dabei ist vor allem die räumliche Verteilung der sich innerhalb des eutektischen Korns bilden-
den Fe-reichen Phasen noch ungeklärt. Für die genaue Kenntnis der 3-D Mikrostruktur der
Fe-reichen Phasen eignen sich in besonderem Maße Untersuchungen mittels tomographischer
Methoden. Es liegen bereits einige tomographische Untersuchungen von Al–Si Legierungen
im µm-Bereich vor [25–28], jedoch wird eine 3-D Analyse mit noch höheren Auflösungen
benötigt, um feinere Verteilungen von Fe-reichen Phasen innerhalb der eutektischen Körner
aufzudecken und deren 3-D Morphologien zu charakterisieren.
Im Rahmen dieser Arbeit wurden umfangreiche mikroskopische Untersuchungen zur
Entwicklung der eutektischen Mikrostruktur von sowohl unter- als auch übereutektischen
technologischen Al–Si Gusslegierungen im unveredelten und Sr-veredelten Zustand durchge-
führt. Im Vordergrund der durchgeführten Untersuchungen stand dabei der Einfluss des Sr als
Veredelungselement, zum Einen auf die Bildung Fe-reicher Phasen innerhalb der eutektischen
Körner und zum Anderen auf das Wachstum der eutektischen Si-Phase.
Um den Einfluss des Veredelungselements Sr auf die 3-D Morphologie, Verteilung und
Struktur von Fe-reichen Phasen innerhalb der eutektischen Körner aufzuklären, wurde die
eutektische Mikrostruktur umfangreich mittels Lichtmikroskopie, Rasterelektronen- (REM)
und Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) untersucht sowie eine 3-D Analyse mittels
Tomographie mit fokussierten Ionenstrahlen (Focused Ion Beam-, FIB-Tomographie) durch-
geführt. Die Ergebnisse zu den Fe-reichen Phasen in den unveredelten Al–Si Legierungen
werden in Abschnitt 5.1, die Ergebnisse zu Sr-veredelten Al–Si Legierungen in Abschnitt 5.2
vorgestellt. In den Abschnitten 6.1 und 6.2 werden qualitative Modelle für die Bildung sowie
Entwicklung der Morphologie der Fe-reichen Phasen innerhalb der eutektischen Körner
vorgeschlagen.
Um eine genauere Kenntnis der lokalen Verteilung und der chemischen Umgebung des Ver-
edelungselements Sr in der eutektischen Si-Phase zu erhalten, wurden an den Sr-veredelten
Al–Si Legierungen elementspezifische 3-D Analysen mittels spannungs- [29] und lasergepuls-
ter [30, 31] tomographischer Atomsonde (Tomographic Atom Probe, TAP) durchgeführt. Die
TAP-Analyse ist ein Verfahren zur Bestimmung der chemischen Zusammensetzung mit hoher
Nachweisempfindlichkeit und gestattet die 3-D Charakterisierung von Strukturen innerhalb
der eutektischen Si-Phase im sub-nm-Bereich [32]. Die Ergebnisse der TAP-Analyse werden
in den Abschnitten 5.3.1 bzw. 5.3.2 und 5.3.3 vorgestellt. Als komplementäre Mikroskopie-
Technik wurde zusätzlich hochauflösende TEM-Analyse verwendet, um kristallographische
Informationen innerhalb der eutektischen Si-Phase zu erhalten (siehe Abschnitt 5.4). Die Er-
gebnisse zur Verteilung von Sr in der eutektischen Si-Phase in Bezug auf die bisher vorge-




In diesem Kapitel werden die Grundlagen zur Entstehung der Mikrostruktur in Al–Si Legie-
rungen vorgestellt. Zunächst wird in Abschnitt 2.1 auf die in der Mikrostruktur vorkommenden
Phasen (Gefügebestandteile) anhand der Gleichgewichts-Phasendiagramme von Al–Si Basis-
legierungen eingegangen. Um die eutektische Erstarrung bzw. die sich ausbildende eutekti-
sche Mikrostruktur zu verstehen, wird im Weiteren ein Überblick zur Entstehung des Al–Si
Eutektikums über mehrere Größenordnungen (Millimeter bis atomarer Bereich) gegeben. Da-
bei steht in Abschnitt 2.2.1 die Bildung von eutektischen Körnern im Vordergrund. Anhand
des Temperaturverlaufs während der eutektischen Erstarrung wird die Keimbildung und das
Wachstum eutektischer Körner schematisch erklärt. In Abschnitt 2.2.2 wird die sich ausbil-
dende innere Struktur der eutektischen Körner, d.h. die eutektische Mikrostruktur, mithilfe ei-
ner gebräuchlichen Gefügeklassifizierung vorgestellt. Abschnitt 2.3 befasst sich dann mit der
Mikrostruktur der unveredelten Al–Si Legierungen in Bezug auf die Entstehung eutektischer
Körner und das Kristallwachstum der eutektischen Phasen. In Abschnitt 2.4 steht der Einfluss
der Veredelungselemente auf die in Abschnitt 2.3 beschriebende eutektische Mikrostruktur
der Al–Si Legierungen im Vordergrund.
2.1 Al–Si Legierungssystem
2.1.1 Binäres Al–Si System
Abb. 2.1 zeigt ein Phasendiagramm des binären Al–Si Legierungssystems [33], in dem die im
binären System vorhandenen stabilen Phasen in Abhängigkeit von Temperatur und Zusam-
mensetzung dargestellt sind.
Gew.%Si


























Abb. 2.1: Binäres Al–Si Phasendiagramm (nach Kammer, 2002 [33]).
Je nach Zusammensetzung der Al–Si Legierung kristallisieren bei Temperaturerniedrigung
aus der Schmelze zunächst primäre Gefügebestandteile aus, die im Fall einer übereutektischen
Zusammensetzung (< 12,5 Gew.% Si) in Form von groben polyedrischen Si-Primärkristallen
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und im Fall einer untereutektischen Zusammensetzung (> 12,5 Gew.% Si) in Form von pri-
mären Al-Mischkristalldendriten vorliegen. Bei der eutektischen Zusammensetzung von ca.
12,5 Gew.% Si liegt ein Gleichgewicht zwischen der Schmelze und den zwei festen Phasen
vor, d.h. Al und Si kristallisieren aus der Schmelze getrennt in zwei Phasen aus. Bei einer
Erstarrung im Gleichgewicht entsteht bei der eutektischen Temperatur Teq = 577◦C gemäß
L → (Al) + Si T = 577◦C (2.1)
das sog. Al–Si Eutektikum. Dabei löst Al bei Teq bis zu 1,65 Gew.% Si [34]. Die Löslichkeit
nimmt mit fallender Temperatur stark ab und bei Raumtemperatur ist nahezu keine Löslichkeit
von Si in Al zu erwarten. Umgekehrt ist Al praktisch unlöslich in Si. Des Weiteren bilden sich
im binären Al–Si System keine intermetallischen Phasen aus.
2.1.2 Ternäres Al–Si–Fe System
Obwohl im binären Al–Si Legierungssystem keine stabilen intermetallischen Phasen existie-
ren, bilden sich in der Mikrostruktur von Al–Si Basislegierungen aufgrund von zusätzlichen
Legierungs- und/oder Verunreinigungselementen intermetallische Phasen aus. Dabei tritt ne-
ben Si das Element Fe stets als natürliche Verunreinigung von kommerziell reinem Al auf. Die
Löslichkeit von Fe in Al ist gering (z.B. ∼ 0,03 Gew.% Fe bei einer Temperatur von 600◦C), in
Si ist Fe praktisch nicht löslich [34]. Es bilden sich dabei mehrere Fe-reiche intermetallische
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Abb. 2.2: (a) Vertikaler Schnitt (Isopleth) des ternären Al–Fe–Si Phasendiagramms bei einer
konstanten Fe-Konzentration von (a) 0,1 Gew.% Fe (berechnet mit Thermocalc unter Verwen-
dung der Datenbank COST507 [35]) und (b) 0,7 Gew.% Fe; (nach Ghosh, 2005 [36]).
Dabei existieren im ternären Al–Si–Fe System insgesamt zehn stabile intermetallische AlFeSi-




In Abb. 2.2a ist ein vertikaler Schnitt (Isopleth) des ternären Al–Fe–Si Phasendiagramms bei
einer konstanten Fe-Konzentration von 0,1 Gew.% und einer Si-Konzentration bis 20 Gew.%
[35] dargestellt. Bei geringen Fe-Konzentrationen bilden sich die binäre Phase Al13Fe4 und
die ternären Phasen α (τ5)-Al8Fe2Si bzw. -Al12Fe3Si2 und β (τ6)-Al5FeSi aus. Darüber hinaus
gibt es neben den in Abb. 2.2a gezeigten Existenzbereichen auch schmale Dreiphasengebiete
(nicht gezeigt), die an die Zweiphasengebiete angrenzen. In dem vertikalen Schnitt bei der
höheren Fe-Konzentration von 0,7 Gew.% in Abb. 2.2b wird die Aufspaltung der Zwei- und
Dreiphasengebiete in der Al-reichen Ecke deutlich. Zusätzlich bilden sich bei höheren Fe-
Konzentrationen ternäre intermetallische Phasen mit höheren Si-Gehalten aus, wie z.B. die
δ (τ4)-Al4FeSi2-Phase.
2.2 Bildung der eutektischen Mikrostruktur
2.2.1 Keimbildung und Wachstum eutektischer Körner
Sowohl die mechanischen Eigenschaften als auch die Gießeigenschaften von Al–Si Basisle-
gierungen hängen im starken Maße vom Kristallisationsablauf des Al–Si Eutektikums und
damit auch von der Bildung und dem Wachstum eutektischer Körner ab. Dabei ist ein Korn in
einphasigen Legierungen im Allgemeinen definiert durch den Bereich, in dem die Phase als
Einkristall von einem Kristallisationskeim aus wächst [39]. Da im Fall des Al–Si Eutektikums
im Allgemeinen keine Orientierungsbeziehung zwischen den beiden eutektischen Phasen be-
steht, ist ein eutektisches Korn als der Bereich zu verstehen, in dem die eutektische Si-Phase
von einem Wachstumszentrum ausgehend und miteinander zusammenhängend in der Schmel-
ze wachsen [40, 41]. Diese Definition sagt nichts über die Kristallographie der eutektischen
Phasen aus, d.h. Al und Si können je nach Wachstumsmechanismen poly- oder monokristallin
sein.
Anhand des sich während der eutektischen Erstarrung entwickelnden Temperaturverlaufs (sie-
he Abb. 2.3a) lässt sich die Keimbildung und das Wachstum annähernd sphärisch wachsender
eutektischer Körner schematisch veranschaulichen [42, 45]. Zunächst ist für die eutektische
Erstarrung eine Unterkühlung der Schmelze notwendig, um die für die kritische Keimgröße
erforderliche Aktivierungsenergie der Keimbildung zur Verfügung zu stellen. Die Keimbil-
dung setzt bei der Temperatur TN unterhalb der eutektischen Gleichgewichtstemperatur Teq
ein und hängt von der Verteilung der Kristallisationskeime und den Abkühlbedingungen (z.B.
Rate der Wärmeabgabe) ab. In mikroskopischen Modellen geht man im Allgemeinen davon
aus, dass während der fortschreitenden Unterkühlung kontinuierlich neue Kristallisationskei-
me gebildet werden [42, 46]. Es folgt, dass im Temperaturintervall TN ≤ T ≤ TM (rot markiert
in Abb. 2.3a) aufgrund der stetig sinkenden Temperatur kontinuierlich potentielle Kristallisa-
tionskeime für die Bildung neuer eutektischer Körner zur Verfügung stehen.
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Abb. 2.3: Schematischer Temperaturverlauf während des Abkühlens einer Legierung eutek-
tischer Zusammensetzung. Dargestellt ist die Keimbildung und das Wachstum sphärischer
eutektischer Körner zu markanten Punkten während der Erstarrung (nach Rappaz, 1989 [42]).
Die Indizes der jeweiligen Temperatur T zum Zeitpunkt ti beziehen sich auf: N = Keimbil-
dung; M = Minimum nach Beginn der Rekaleszenz; im = Beginn des Zusammenstoßes von
Körnern; 2N = Beginn der sekundären Keimbildung. TE = Ende der eutektischen Erstarrung;
∆T entspricht der Unterkühlung der Schmelze im Bezug auf die eutektische Gleichgewicht-
stemperatur Teq. (b) Berechnetes Geschwindigkeitsprofil der fest-flüssig (s–l) Grenzfläche des
Gesamtsystems während der eutektischen Erstarrung [41]. Für die Berechnung wurden die
gemessenen Unterkühlungen der Thermoanalyse mit den in Ref. [43, 44] experimentell be-
stimmten Geschwindigkeits-Unterkühlungs-Beziehungen v–∆T verwendet. (c) Änderung des
Werts der s–l Grenzfläche in Abhängigkeit vom Volumenanteil der festen Phase fs, simuliert
für eine kubische Anordnung sphärischer Körner (nach McDonald, 2002 [45])
Minimum der Temperatur nach Einsatz der Rekaleszenz (tM, TM). Im lokalen Minimum der
Temperatur ist die Rate der Erzeugung von Latentwärme gleich der Rate der Wärmeabgabe.
Nach TM steigt die Temperatur zunächst an und es findet keine weitere Keimbildung mehr
statt. Die eutektische Erstarrung stellt sich schließlich unterhalb von Teq bei einer konstanten
Unterkühlung ∆T ein. In Abb. 2.3b ist der qualitative Verlauf der Wachstumsgeschwindigkeit
vs–l der eutektischen Erstarrungsfront (d.h. der fest-flüssig (s–l) Grenzfläche an der Erstar-
rungsfront eutektischer Körner) für das gesamte Temperaturintervall TN ≤ T ≤ TE gezeigt [41].
Es wird deutlich, dass die Wachstumsgeschwindigkeit vs–l der eutektischen Erstarrungsfront
während des gesamten Intervalls der eutektischen Erstarrung variiert. Im Temperaturintervall
TN ≤ T ≤ TM nimmt vs–l zu, bis zu einem lokalen Maximum, das mit dem lokalen Minimum
der Abkühlkurve (tM, TM) zusammenfällt. Die eutektischen Körner wachsen nach TM zunächst
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weiter „frei“ in der Schmelze, d.h. der Volumenanteil der festen Phase ist noch gering und die
Körner stoßen nicht mit benachbarten Körnern zusammen. Wie in Abb. 2.3c gezeigt, vergrö-
ßert sich während der Erstarrung die s–l Grenzfläche des Gesamtsystems kontinuierlich. Mit
dem Anstieg der Temperatur nach TM wächst der Wert der s–l Grenzfläche jedoch langsamer,
da vs–l nach Erreichen des Maximums wieder sinkt. Ein „freies“ Wachstum der eutektischen
Körner schließt jedoch nicht aus, dass einzelne Körner währenddessen auf andere „Hinder-
nisse“, wie z.B. bereits vorhandene primär ausgeschiedene Phasen stoßen. Im Intervall des
„freien“ Wachstums der eutektischen Körner vergrößert sich die Oberfläche des Gesamtsys-
tems kontinuierlich und vs–l sinkt weiter.
Die s–l Grenzfläche der eutektischen Erstarrungsfront in Abb. 2.3c erreicht ihre größte Flä-
che, bevor nebeneinander gewachsene eutektische Körner in der Restschmelze bei (tim, Tim)
zusammenstoßen. Bei Tim wird vs–l minimal (siehe Abb. 2.3b). Nach dem Zusammenstoß be-
nachbarter eutektischer Körner fällt der Wert der s–l Grenzfläche kontinuierlich, während vs–l
gegen Ende der Erstarrung wieder ansteigt. Wenn die Temperatur schließlich unterhalb TM
gesunken ist, kann in der Restschmelze, unter der Annahme der kontinuierlichen Verteilung
von Kristallisationskeimen, ein zweites Temperaturintervall T2N ≤ T ≤ TE (rot markiert in
Abb. 2.3a) für weitere Keimbildung eutektischer Körner zur Verfügung stehen. Dieses zweite
Intervall der Keimbildung, das einem zweiten Maximum der Unterkühlung entspricht, wird
„sekundäre Keimbildung“ genannt und wurde beispielsweise auch in Gusseisen mit Lamel-
lengraphit beobachtet [47, 48]. Bei tE, TE ist schließlich die Umwandlung von flüssig (f) zu
fest (s) vollständig und der Wert der s–l Grenzfläche geht gegen Null. Der Maximalwert von
vs–l wird gegen Ende der Erstarrung erreicht.
Innerhalb eines eutektischen Korns kann die Morphologie (d.h. Struktur) der eutektischen
Si-Phase variieren, d.h. es können Bereiche vergröberter bzw. verfeinerter Morphologie aus-
bilden [41, 49]. Die sich ändernde Morphologie der eutektischen Si-Phase innerhalb eines eu-
tektischen Korns ist in erster Linie auf die in Abb. 2.3b gezeigte Änderung der Wachstumsge-
schwindigkeit vs–l der eutektischen Erstarrungsfront (s–l Grenzfläche) während der Erstarrung
des Gesamtsystems zurückzuführen [41] (siehe auch Abschnitt 2.4.1).
2.2.2 Klassifizierung eutektischer Mikrostrukturen
Nach dem prinzipiellen Ablauf der Erstarrung eutektischer Körner wird in diesem Abschnitt
auf den inneren Aufbau, d.h. die eutektische Mikrostruktur der Körner eingegangen. Die ge-
bräuchlichste Klassifizierung binärer eutektischer Strukturen ist die Einteilung in reguläre und
irreguläre Eutektika [50,51]. Bei dieser Klassifizierung wird nach Volumenanteil fα/fβ der eu-
tektischen Phasen α und β sowie nach Wert der Schmelzentropie ∆Sm/R unterschieden. Dabei
ist R die allgemeine Gaskonstante R = 8,314 J/mol K und ∆Sm die molare Schmelzentropie
der jeweiligen Phase. Der Wert von ∆Sm dient als Maß für den Unterschied der Bindungsver-
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hältnisse der jeweiligen Phase im flüssigen und festen Zustand. Bei stark unterschiedlichen
Bindungen in Schmelze und Kristall (hohe Schmelzentropie) lagern sich Atome bevorzugt
an Gitterplätzen an, an denen sie möglichst viele Bindungen im Kristall eingehen können. In
Phasen mit hoher Schmelzentropie werden somit Kristallebenen zunächst komplettiert, be-
vor die nächste Ebene angelagert wird, und der Kristall wächst bevorzugt entlang bestimmter
Richtungen (anisotrop). Die sich je nach Schmelzentropie und Volumenanteil ausbildenden
































Abb. 2.4: Gefügeklassifizierung eutektischer Mikrostrukturen nach Volumenanteil fα/fβ und
Schmelzentropie ∆Sm/R. Reguläre Struktur: (a) Fasern; (b) Lamellen bzw. Platten; (c) Irregu-
läre (unregelmäßige) facettierte Fasern; (d) irreguläre (unregelmäßige) Lamellen bzw. Platten
(nach Kurz und Fischer, 1998 [50] und Stefanescu, 2002 [51]).
Ein reguläres Eutektikum mit regelmäßigen Strukturen und diffusen Phasengrenzen bildet sich
nach dieser Klassifizierung aus, wenn die eutektischen Phasen niedrige Schmelzentropien
(∆Sm/R < 2) besitzen. Das Wachstum der eutektischen Phasen ist dann aufgrund der ähnli-
chen Bindungsverhältnisse in Schmelze und Kristall in allen kristallographischen Richtungen
annähernd gleich (isotrop). Typische Beispiele sind Metall-Metall-Eutektika mit ∆Sm/R ∼ 1.
Ist dabei der Volumenanteil der zweiten α-Phase gering (fα/fβ < 0,28), entsteht i.d.R. eine
regelmäßige faserförmige Morphologie der α-Phase (siehe Abb. 2.4a). Ist der Volumenanteil
groß (bis fα/fβ ∼ 0,5), entsteht eine regelmäßige lamellare Struktur (siehe Abb. 2.4b).
Besitzt die zweite α-Phase eine hohe Schmelzentropie, bildet sich ein irreguläres Eutekti-
kum mit unregelmäßigen Phasenabständen und entweder facettierte Fasern (siehe Abb. 2.4c)
oder unregelmäßige, plattenförmige Lamellen (siehe Abb. 2.4d) aus. Die Faser- bzw. La-
mellenabstände der facettierten α-Phase sind im irregulären Eutektikum nicht konstant und
werden während des Wachstums durch Verzweigung der α-Phase angepasst [52]. Die facet-
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tierten Phasen im Eutektikum sind oft Halbmetalle (z.B. Si, Ge) und/oder intermetallische
Phasen mit Schmelzentropien ∆Sm/R ∼ 2-3 und anisotropem, d.h. richtungsabhängigem Kris-
tallwachstum. Im Al–Si Eutektikum ist der Volumenanteil der eutektischen Si-Phase gering
(fSi/fAl ∼ 0,17) und man erwartet nach der Klassifizierung in Abb. 2.4 eine eutektische Mi-
krostruktur mit irregulären Si-Fasern. Jedoch bildet das typisch unveredelte Al–Si Eutekti-
kum eine lamellenartige, plattenförmige Mikrostruktur aus (siehe nächster Abschnitt 2.3). Die
Ausbildung von Lamellen bzw. Platten im Al–Si Eutektikum liegt dabei am stark anisotropen
Wachstum der Si-Phase (siehe Abschnitt 2.3.1) und der damit einhergehenden anisotropen
Grenzflächenenergie [50], sodass plattenförmige Lamellen hier energetisch günstiger sind als
Fasern. Das Al–Si Eutektikum ist ein klassisches Beispiel für ein irreguläres Eutektikum und
je nach Abkühlbedingungen ist die Erstarrung sehr unterschiedlicher eutektischer Mikrostruk-
turen möglich [12].
2.3 Unveredeltes Al–Si Eutektikum
Im Folgenden wird das unveredelte Al–Si Eutektikum bezüglich der Entstehung der eutekti-
schen Körner beschrieben sowie auf die Morphologie der eutektischen Phasen und der eutek-
tischen Erstarrungsfront (s–l Grenzfläche) eingegangen. In Abb. 2.5a ist hierfür die Ausbil-
dung der Mikrostruktur einer unveredelten (untereutektischen) Al–Si Legierung schematisch
dargestellt. Die eutektischen Körner sind in Abb. 2.5a vereinfacht in schwarz dargestellt und
enthalten keine mikrostrukturellen Details. Die schwarzen Umrandungen entsprechen der s–l
Grenzfläche der eutektischen Erstarrungsfront.
a b
Al-Dendriten Al-SiEutektikum
Abb. 2.5: (a) Schematische Darstellung des Wachstums eutektischer Körner in der Nähe
der primären Al-Dendriten im Fall von unveredelten Al–Si Legierungen (nach Dahle et al.,
2001 [53]). Die Mikrostruktur der eutektischen Körner, d.h. das Al–Si Eutektikum, ist ohne
strukturelle Details (ohne inneren Aufbau) vereinfacht in schwarz dargestellt. (b) Lichtmikro-
skopische Aufnahme der typisch unveredelten, irregulären eutektischen Mikrostruktur der hier
untersuchten Al–10Si Legierung. Hell: eutektische Al-Phase; dunkel: eutektische Si-Phase.
Es wurde in Experimenten an schnell abgekühlten Al–Si Legierungen beobachtet, dass die
Keimbildung und das Wachstum der eutektischen Körner in unveredelten Legierungen in der
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Nähe von primären Al-Dendriten erfolgt [53]. Die eutektischen Körner in unveredelten Al–
10Si Legierungen besitzen Radien bis zu ∼ 50 µm mit einer maximalen Wachstumsgeschwin-
digkeit vs–l der eutektischen Erstarrungsfront (s–l Grenzfläche) von ∼ 5 µm/s gegen Ende der
Erstarrung [41].
In Abb. 2.5b ist die unveredelte Mikrostruktur innerhalb eines eutektischen Korns zu sehen.
Die eutektische Si-Phase wächst in den unveredelten Al–Si Legierungen in Form von irre-
gulären plattenförmigen Lamellen (Si-Platten), die in 3-D ein zusammenhängendes korallen-
förmiges Netzwerk bilden [28]. Während der eutektischen Erstarrung eilen die Si-Platten der
eutektischen Al-Phase voraus [12, 54, 55]. Aus diesem Grund wächst das unveredelte Al–Si
Eutektikum nicht mit einer einheitlichen Erstarrungsfront, sondern die s–l Grenzfläche der
schwach gekoppelt [50] wachsenden eutektischen Phasen besitzt eine „gezackte“ Morpholo-
gie (siehe schwarze Umrandungen in Abb. 2.5a).
Im mikrostrukturellen Aufbau eines eutektischen Korns kann außerdem eine Substruktur sog.
eutektischer Zellen (zellulare Substruktur) auftreten. Das eutektische Korn wächst dabei vom
selben Wachstumszentrum ausgehend in Form von unterschiedlichen Zweigen korallenför-
miger Netzwerke der Si-Fasern, an deren Zellgrenzen geringe Orientierungsunterschiede des
Al–Si Eutektikums und Einschlüsse intermetallischer Phasen beobachtet wurden [49, 56, 57].
Die zellulare Substruktur is jedoch in eutektischen Körnern der unveredelten Al–Si Legierun-
gen aufgrund der unregelmäßigen eutektischen Erstarrungsfront nur sehr schwer zu erkennen.
2.3.1 Wachstum der eutektischen Si-Phase
Die sich ausbildende eutektische Mikrostruktur wird vorwiegend von der Morphologie der an
der Erstarrungsfront führenden eutektischen Si-Phase bestimmt. Um die Ausbildung der plat-
tenförmigen Si-Morphologie zu verstehen, wird im Folgenden der in der Literatur vorgeschla-
gene Wachstumsmechanismus für die plattenförmige Morphologie der Si-Phase vorgestellt.
Das Kristallgitter der eutektischen Si-Phase besitzt kubische Diamantstruktur mit gerichteten
kovalenten Bindungen. Auf atomarer Skala wächst der Kristall mit einer glatten, facettierten
Erstarrungsfront und das Wachstum ist in bestimmten kristallographischen Richtungen bevor-
zugt (anisotrop). Die langsamsten Wachstumsrichtungen sind dabei senkrecht zu den dichtest
gepackten {111}-Ebenen mit einer starken Tendenz der weniger dicht gepackten Ebenen aus-
zuwachsen, sodass der Kristall nur noch durch {111}-Facetten begrenzt wird.
Beim anisotropen Kristallwachstum spielt die energetisch günstige Adsorption von Atomen
an kristallographische Gitterdefekte, wie Liniendefekte (z.B. Schrauben- und Stufenverset-
zungen) sowie Flächendefekte (z.B. Stapelfehler und Zwillingskorngrenzen/-ebenen) eine er-
hebliche Rolle. Wie in Abb. 2.6a für das kubische Gitter dargestellt, trennt eine Zwillingsebene
zwei spiegelbildlich angeordnete Einkristalle durch spiegelbildliche Stapelfolgen. In der plat-






Abb. 2.6: (a) Anordnung von {111}-Zwillingsebenen im kubischen Kristallgitter (nach Gott-
stein, 2007 [58]). (b) TEM-Hellfeld-Aufnahme einer typischen eutektischen Si-Platte in der
unveredelten Al–15Si Legierung. Mehrere parallele Zwillingsebenen sind erkennbar (markiert
durch Pfeile).
Zwillingsebenen beobachtet (markiert durch Pfeile in Abb. 2.6b) beobachtet. Diese liegen im
kubischen Kristallgitter typischerweise parallel zu {111}-Ebenen.
Auf Basis umfangreicher Untersuchungen von Zwillingsebenen in der eutektischen Si-Phase
wird als bevorzugter Mechanismus der für Ge- [59] bzw. Si-Dendriten [60,61] entwickelte sog.
Twin Plane Re-entrant Edge-Mechanismus (TPRE) für das Wachstum von Si-Primärkristallen
[40, 62] und das unveredelte plattenförmige Wachstum der eutektischen Si-Phase [12, 57, 63,
64] vorgeschlagen. In Abb. 2.7 ist der auf zwei oder mehreren {111}-Zwillingsebenen ba-
sierende TPRE-Wachstumsmechanismus schematisch dargestellt. Abb. 2.7a zeigt dabei den
































Abb. 2.7: (a) Schematische Darstellung von TPRE-“Rinnen“ durch mindestens zwei parallele
{111}-Zwillingsebenen in einem Kristall der kubischen Diamantstruktur als Voraussetzung
für den TPRE-Wachstumsmechanismus (nach Hamilton und Seidensticker, 1960 [59]). Ge-
zeigt ist der TPRE-Wachstumsmechanismus entlang der Re-entrant Edges für zwei der sechs
möglichen 〈112〉-Kristallrichtungen. Wachstum entlang einer 141◦-Rinne (Typ I) resultiert
in der Enstehung einer neuen TPRE-Rinne mit externem Winkel von 109,5◦ (Typ II), usw.
(b) Das Kristallwachstum entlang der 〈112〉-Richtungen wird durch die sich aufrecht erhal-
tenden TPRE-Rinnen von mindestens zwei parallelen {111}-Zwillingsebenen ermöglicht. (c)
Orientierungsverhältnisse und Stapelfolge von zwei parallelen {111}-Zwillingsebenen sowie
Verzweigung in den Si-Platten (nach Shamsuzzoha und Hogan, 1986 [57]).
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Besitzt ein Kristall mindestens zwei parallele {111}-Zwillingsebenen, so entstehen sog. Re-
entrant Edges, d.h. TPRE-Rinnen für eine energetisch günstige Anlagerung von Si-Atomen.
Der externe Winkel der durch die Zwillingsebenen entstandenen TPRE-Rinne (= Winkel zwi-
schen den äußeren {111}-Flächen des Kristalls) beträgt 141◦. Es wird im Kristall mithilfe von
TPRE-Rinnen ein bevorzugtes Kristallwachstum entlang der 〈112〉-Richtungen ermöglicht.
Die zunächst entstandenen 141◦-Rinnen werden als Typ I-Rinnen bezeichnet. Die Anlagerung
von Si-Atomen entlang dieser 141◦-Rinnen erzeugt neue TPRE-Rinnen mit einem externen
Winkel von 109,5◦ (Typ II). Die TPRE-Rinnen mit externen 141◦- und 109,5◦-Winkeln er-
halten sich während des Kristallwachstums in 〈112〉-Richtung gegenseitig aufrecht. Das fort-
gesetzte Wachstum ist in Abb. 2.7b für eine 〈112〉-Richtung gezeigt. Basierend auf den kris-
tallographischen Orientierungsverhältnissen beim TPRE-Wachstumsmechanismus existieren
außerdem Verzweigungsmodelle, die das irreguläre Wachstum der Si-Platten und die Anpas-
sung der Platten- bzw. Lamellenabstände beschreiben können [40, 63]. Ein möglicher Me-
chanismus der Verzweigung für geringe Abstandsanpassungen der Si-Platten wird durch sog.
displacement twinning [63] und bei größeren Verzweigungswinkeln durch Wachstum neuer
Platten mit Orientierungswechsel um 70,5◦ (siehe Abb. 2.7c) bzw. 109,5◦ zur ursprünglichen
Wachstumsrichtung [40, 63] vorgeschlagen.
2.3.2 Wachstum der eutektischen Al-Phase
Der Al-Mischkristall des Al–Si Eutektikums, d.h. die eutektische Al-Matrix, wächst in ku-
bisch flächenzentrierter (kfz) Kristallstruktur und besitzt als metallische Phase eine diffuse Er-
starrungsfront mit annähernd isotropem Kristallwachstum. Mithilfe von Bildern von geätzten
Schliffen konnte gezeigt werden, dass die eutektische Al-Phase im unveredelten Al–Si Eu-
tektikum die Orientierung kontinuierlich entlang der Wachstumsrichtung ändert [55,65]. Dies
wird durch wiederholte Keimbildung und Wachstum der eutektischen Al-Phase an der Ober-
fläche von Si-Platten und der dadurch gebildeten polykristallinen Al-Matrix erklärt [55,57,66].
Die eutektische Al-Phase im unveredelten Al–Si Eutektikum ist polykristallin aufgebaut mit
Korngrößen ∼1 µm und lokalen Orientierungsabweichungen von ≤ 2◦ [13]. Es wurde au-
ßerdem mithilfe von Rückstreuelektronenbeugungsbildern am Al–Si Eutektikum festgestellt,
dass die eutektische Al-Matrix häufig die gleiche Orientierung wie die primären Al-Dendriten
aufweist [53, 67, 68]. Diese Ergebnisse bestätigen das in Abb. 2.5a angenommene Wachstum
der eutektischen Körner in der Nähe von primären Al-Dendriten.
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2.4 Sr-veredeltes Al–Si Eutektikum
Die Zugabe von Sr in Mengen von 80–120 ppm [5] oder anderen Elementen mit Veredelungs-
wirkung (z.B. Na [1], Ba, Ca, Eu [3,69]) hat einen erheblichen Einfluss sowohl auf die Keim-
bildung als auch auf das Wachstum eutektischer Körner in Al–Si Legierungen. Am stärksten
erkennbar ist der Einfluss an der Änderung der eutektischen Mikrostruktur der Körner, d.h.
an der verfeinerten Morphologie der eutektischen Si-Phase. Die eutektische Erstarrung findet
in chemisch veredelten Al–Si Legierungen bei größeren Unterkühlungen ∆T = 5–10◦C statt,
dabei ist der eutektische Punkt (siehe Abb. 2.1) zu höheren Si-Gehalten (∼ 13,5 Gew.% Si)
verschoben [70]. Im Folgenden wird auf die wesentlichen Unterschiede zu der im vorherigen
Abschnitt 2.3 vorgestellten unveredelten Mikrostruktur im Detail eingegangen.
2.4.1 Einfluss von Sr auf die eutektischen Körner
Bei technischen Legierungen ist von Interesse, welche Krsitallisationskeime und damit zusam-
menhängend unter welchen Bedingungen die heterogene Keimbildung eutektischer Körner
begünstigt oder erschwert wird. Die Verteilung und Größe der eutektischen Körner beeinflusst
dabei u.a. das Speisungs- und Porositätsverhalten des Gussteils. Der Einfluss der Veredelungs-
elemente auf die Keimbildung des Al–Si Eutektikums wurde bis zum Ende des letzten Jahr-
hunderts eher selten untersucht [54, 71], jedoch ist in den letzten zehn Jahren das Interesse an
der Keimbildung eutektischer Körner ohne bzw. mit Zugabe von Veredelungselementen erheb-
lich gestiegen [21,53,72–78]. So wurde beispielsweise herausgefunden, dass die Keimbildung
eutektischer Körner bei Zugabe von Sr deutlich reduziert wird [74,79]. Es bilden sich eutekti-
sche Körner, die um bis zu zwei Größenordnungen größer sind als im unveredelten Al–Si Eu-
tektikum. Ein allgemein akzeptierter Ansatz geht davon aus, dass das Veredelungselement die
potentiellen Kristallisationskeime der eutektischen Körner, wie z.B. AlP-Keime [73], „vergif-
tet“ (poisoning). Dadurch wird die Keimbildung eutektischer Körner insgesamt gehemmt [54]
und muss somit an anderen potentiellen Kristallisationskeimen [41,75,78] bei größeren Unter-
kühlungen stattfinden. Aufgrund dieser sog. gehemmten Keimbildung (Restricted Nucleation)
durch Zugabe von Veredelungselementen kann das Wachstum einiger weniger und dadurch
größerer eutektischer Körner in chemisch veredelten Al–Si Legierungen erklärt werden. Zur
Veranschaulichung ist die Ausbildung der Mikrostruktur einer chemisch veredelten (untereu-
tektischen) Al–Si Legierung in Abb. 2.8a schematisch dargestellt [53].
Demnach erfolgt die Keimbildung und das Wachstum der eutektischen Körner in chemisch
veredelten Legierungen im Gegensatz zu den unveredelten Legierungen unabhängig von den
primären Al-Dendriten innerhalb der interdendritischen Bereiche. Die eutektischen Körner in
Sr-veredelten Legierungen besitzen Kornradien bis zu ∼ 1600 µm mit einer maximalen Wachs-
tumsgeschwindigkeit vs–l der eutektischen Erstarrungsfront (s–l Grenzfläche) von ∼ 53 µm/s





Abb. 2.8: (a) Schematische Darstellung des unabhängigen Wachstums eutektischer Körner in
den interdendritischen Bereichen im Fall von veredelten Al–Si Legierungen (nach Dahle et al.,
2001 [53]). Das Al–Si Eutektikum ist in schwarz, d.h. ohne mikrostrukturelle Details darge-
stellt. (b) Lichtmikroskopische Aufnahme der typisch Sr-veredelten eutektischen Mikrostruk-
tur der hier untersuchten Al–10Si Legierung. Hell: eutektische Al-Phase; dunkel: eutektische
Si-Phase.
„eilt“ die eutektische Si-Phase an der Erstarrungsfront nicht voraus, sondern wächst annä-
hernd gekoppelt mit der eutektischen Al-Phase [54]. Es bilden sich in 3-D annähernd sphärisch
wachsende eutektische Körner [25]. Die annähernd planare Erstarrungsfront der eutektischen
Körner ist deswegen in Abb. 2.8a schematisch als kreisförmige, glatte Umrandung dargestellt.
Die typische Mikrostruktur der eutektischen Körner einer Sr-veredelten Al–Si Legierung ist in
der lichtmikroskopischen Aufnahme in Abb. 2.8b zu sehen. Die eutektische Si-Phase wächst
in veredelten Legierungen in Form von feinen, gedrungen ausgebildeten Si-Fasern mit gerin-
gen Faserabständen. Die 3-D Morphologie des zusammenhängenden Netzwerks der Si-Fasern
wird oft als sog. Seetang-Morphologie (seaweed) [53] oder korallenförmige Morphologie [28]
beschrieben.
Während des Wachstums der eutektischen Körner kann sich die Morphologie der eutekti-
schen Si-Phase innerhalb eines Korns außerdem erheblich verändern, nämlich von unveredelt
(Si-Platten) zu veredelt (Si-Fasern) und/oder umgekehrt [41,49]. Die Ausbildung der Morpho-
logie der eutektischen Si-Phase hängen dabei empfindlich von den lokalen Abkühlungsbedin-
gungen der Schmelze und von den Mengen der Veredelungs- und Verunreinigungselemente
ab [12]. Während des Wachstums eutektischer Körner können sich die lokalen Bedingun-
gen in der umgebenden Schmelze (z.B. Temperaturgradient, Anreicherung von Veredelungs-
und Verunreinigungselementen) stark verändern. McDonald et al. [41] konnten beispielsweise
drei Bereiche innerhalb eines eutektischen Korns, in denen Unterschiede in der Morphologie
der eutektischen Si-Phase vorliegen, der sich kontinuierlich ändernden Wachstumsgeschwin-




2.4.2 Einfluss von Sr auf die eutektische Si-Phase
Wie im vorherigen Abschnitt deutlich wird, beeinflusst das Veredelungselement neben der
Keimbildung der eutektischen Körner auch die Morphologie und damit das Kristallwachs-
tum der eutektischen Si-Phase. In chemisch veredelten Al–Si Legierungen kommt es zu einer
deutlich verstärkten Zwillingsbildung und damit zu einer hohen Dichte von Flächendefekten
(d.h. Zwillingsebenen) in der eutektischen Si-Phase. Dies wird mit der in Abb. 2.9a gezeigten





































































































Abb. 2.9: TEM-Hellfeld-Aufnahme einer typischen Si-Faser in der hier untersuchten Sr-
veredelten Al-10Si Legierung. In einem Bereich der Si-Faser ist eine hohe Zwillingsdichte
erkennbar (markiert durch Pfeile). (b) Schematische Anordnung von Zwillingsebenen und
deren Wachstumsrichtungen in einer chemisch veredelten Si-Faser unter der Annahme des
Wachstums gemäß dem TPRE-Wachstumsmechanismus sowie verstärkter Zwillingsbildung
und interner Verzweigungen [57]. (c) Schematische Anordnung von {111}-Zwillingsebenen
und externer Verzweigung der Si-Faser unter einem Winkel von 54,75◦ [57].
Im Gegensatz zum Wachstum der Si-Platten (unveredelte Legierung), existiert in Si-Fasern
(Sr-veredelte Legierung) eine hohe Zwillingsdichte in bis zu vier der vier möglichen {111}-
Zwillingsebenen des Kristalls [80]. Dabei wurde der mittlere Abstand der Zwillingsebenen
in den Si-Platten auf 400-1000 nm, bei den Si-Fasern auf 30-100 nm abgeschätzt [13].
Die bevorzugte Wachstumsrichtung der Si-Fasern liegt entlang einer der 〈100〉-Achsen
mit symmetrischer Verzweigung in 〈112〉-Richtungen [81] bzw. kann in einem großen
Bereich kristallographischer Richtungen von 〈100〉 bis 〈110〉 variieren [57]. Abb. 2.9b
zeigt schematisch die Orientierungsverhältnisse in einer Si-Faser unter der Annahme des
TPRE-Wachstumsmechanismus und verstärkter interner Zwillingsbildung [57, 80]. Das
„Zick-zack“-Wachstum der Si-Fasern in unterschiedliche kristallographische Richtungen
wird durch interne Verzweigungen (in Abb. 2.9b durch 70,5◦-Verzweigungen) erklärt, die
innerhalb eines Fasersegments unbegrenzt wiederholt werden können. Im gezeigten Beispiel
in Abb. 2.9b resultieren die internen Verzweigungen in einer [00¯1]-Wachstumsrichtung der
Si-Faser. Für das Wachstum der Si-Fasern existieren wie im Fall der Si-Platten ebenfalls
Verzweigungsmodelle [57] auf Basis des TPRE-Wachstumsmechanismus, siehe Abb. 2.9c.
Aufgrund der in Refs. SHA86,SHA87 angenommenen internen Zwillingsbildung sind neben
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den 70,5◦ und 109,5◦-Verzweigungen auch weitere Verzweigungswinkel (z.B. 35,3◦; 54,75◦;
90◦) für die externe Verzweigung der Si-Faser möglich.
In der Literatur sind mehrere Begründungen für das veränderte Kristallwachstum der
eutektischen Si-Phase bei Zugabe von Veredelungselementen zu finden. Die meisten Erklä-
rungsversuche für die Wirkungsweise der Veredelungselemente gehen von einem gehemmten
Wachstum (Restricted Growth) der eutektischen Si-Phase aus. Neben Ansätzen, den Einfluss
des Veredelungselements über die Verringerung der Diffusionsrate der Si-Phase [11] bzw. die
Verringerung der Oberflächenenergie zwischen den eutektischen Phasen [10, 82] zu erklären,
basiert ein allgemein akzeptierter Ansatz auf der Adsorption des Veredelungselements an der
s–l Grenzfläche der Erstarrungsfront, und zwar bevorzugt an den {111}-Wachstumsflächen
der eutektischen Si-Phase [12,40,83]. Ein weiterer, ebenfalls anerkannter Ansatz geht anstelle
von gehemmtem Wachstum von einer verstärkten Zwillingsbildung in der eutektischen
Si-Phase aus [13]. Die beiden grundsätzlichen Mechanismen zur Erklärung des Wachstums
der eutektischen Si-Fasern werden im Folgenden vorgestellt.
1. Impurity Induced Twinning
Als Maß für die Veredelungswirkung wird von Lu und Hellawell [13] die hohe Zwillingsdich-
te in den Si-Fasern angenommen. Man geht davon aus, dass durch eine Adsorption geeigne-
ter Fremdatome an den Wachstumsstufen der eutektischen Si-Phase die Bildung von {111}-
„Wachstumszwillingen“ hervorgerufen wird (Impurity Induced Twinning, IIT). Eine Voraus-
setzung dieser sog. IIT-Theorie ist, dass facettierte Kristalle der kubischen Diamantstruktur
vorwiegend durch Schichtwachstum von Monolagen entlang der dichtest gepackten {111}-
Ebenen und nicht notwendigerweise mittels TPRE-Wachstumsmechanismus entstehen. Das
angenommene Schichtwachstum entlang der {111}-Ebenen und die Adsorption von Fremda-
tomen ist in Abb. 2.10a schematisch dargestellt [13]. Ein Fremdatom (d.h. ein Veredelungsele-
ment) geeigneter Größe wird demnach an der {111}-Wachstumsstufe des Kristalls adsorbiert
und besetzt eine regulär dichtest gepackte Atomposition.
In Abb. 2.10b ist das für die IIT-Theorie angenommene geometrische Kugelmodell (Hard-
sphere-Modell) der Atompositionen für die dichtest gepackten {111}-Ebenen der kubi-
schen Diamantstruktur sowie die Adsorption eines Fremdatoms gezeigt [13]. Die {111}-
Wachstumsstufe wird durch das Fremdatom „gestört“ und wechselt nach dem Einbau des
Fremdatoms in die nächste Stapelfolge. Beim Erzwingen der alternativen Stapelfolge wird
außerdem angenommen, dass bevorzugt eine Zwillingskonfiguration entsteht und damit die
Zwillingsbildung im Kristall der eutektischen Si-Phase gefördert wird. Aufgrund der verstärk-
ten Zwillingsbildung wächst die eutektische Si-Phase entsprechend stärker verzweigt, was ei-
ne flexiblere Strukturausbildung und damit das Wachstum in Form von Si-Fasern zur Folge







































Abb. 2.10: (a) Schematische Darstellung der Adsorption von Fremdatomen an einer Wachs-
tumsstufe bei Schichtwachstum (nach Lu und Hellawell, 1987 [13]). ξ entspricht dem Ab-
stand der adsorbierten Atome, rc ist eine kritische Dimension für das Schichtwachstum. (b)
Geometrische Anordnung im Kugelmodell der durch ein Fremdatom verursachten verstärkten
Zwillingsbildung. Projektion der {011}-Ebene der kubischen Diamantstruktur. Die Stapelfol-
ge wechselt nach Einbau des Fremdatoms in eine Zwillingskonfiguration.
lingsbildung) in den Si-Fasern der chemisch veredelten Al–Si Legierungen erklärt werden.
Im geometrischen Modell der IIT-Theorie (siehe Abb. 2.10b) wird ein vorteilhaftes
Größenverhältnis für das an der kubischen Diamantstruktur anzulagernde Fremdatom ab-
geschätzt [13], um eine verstärkte Zwillingsbildung hervorzurufen (Verhältnis des Radius
des adsorbierten Atoms zum Si-Atom: r/rSi = 1,65). Dieses optimale Größenverhältnis für
die Bildung von {111}-Zwillingsebenen ist allerdings im Fall der Veredelungselemente Na
und Sr (1,58 bzw. 1,84) nicht erfüllt. Außerdem ist das ebenfalls als Veredelungselement
wirkende Ca mit einem annähernd idealen Größenverhältnis rCa/rSi = 1,68 nicht das Element,
das die höchste Zwillingsdichte in der eutektischen Si-Phase hervorruft [84]. Darüber hinaus
kann durch das in der IIT-Theorie angenommene Schichtwachstum entlang der dichtest
gepackten {111}-Ebenen nicht die plattenförmige Morphologie der eutektischen Si-Phase in
unveredelten Al–Si Legierungen erklärt werden [85].
2. Gehemmtes Wachstum durch Adsorption an TPRE-Rinnen
Bei diesem erstmals von Day und Hellawell [12] vorgeschlagenen Ansatz wird davon aus-
gegangen, dass die eutektische Si-Phase in unveredelten Al–Si Legierungen hauptsächlich
über den TPRE-Wachstumsmechanismus (siehe Abschnitt 2.3.1) wächst. Die Zugabe von Ver-
edelungselementen „vergiftet“ die TPRE-Rinnen der eutektischen Si-Phase, d.h. Fremdatome
lagern sich an der Erstarrungsfront an und hemmen dadurch das weitere Wachstum in die
urprüngliche 〈112〉-Richtung [12, 40, 83, 86].
Eine schematische Darstellung der Adsorption von Veredelungsatomen an den in 〈112〉-
Richtungen voranschreitenden TPRE-Rinnen ist in Abb. 2.11 gezeigt. Die Adsorption von




































Abb. 2.11: Schematische Darstellung des verzweigten Wachstums der eutektischen Si-Phase
(nach Kobayashi und Hogan, 1985 [40]) und die Adsorption der Veredelungselemente an
den TPRE-Rinnen. Das Veredelungselement hemmt durch seine Adsorption den TPRE-
Wachstumsmechanismus und reduziert somit das anisotrope Wachstum der eutektischen Si-
Phase.
Richtung, der durch den TPRE-Wachstumsmechanismus ermöglicht wird. Daraus folgt, dass
das anisotrope Wachstum der sich ursprünglich als Platten ausbildenden eutektischen Si-Phase
durch die Adsorption der Fremdatome reduziert wird. Der Einfluss des Veredelungselements
führt somit dazu, dass die eutektische Si-Phase nicht mehr an der Erstarrungsfront vorauseilt
und ermöglicht eine stärkere Verzweigung des Kristalls und damit das „semi-isotrope“ Wachs-
tum der Si-Fasern.
Mit der Adsorption an TPRE-Rinnen kann durch die Hemmung des Wachtumsvorteils in
〈112〉-Richtung und durch den Verlust des „Vorauseilens“ der eutektischen Si-Phase die
Ausbildung einer annähernd gekoppelten Erstarrungsfront erklärt werden. Jedoch kann mit
dem Ansatz der gehemmten Wachstum prinzipiell nicht die verstärkte Zwillingsbildung in
chemisch veredelten Al–Si Legierungen begründet werden.
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3 Herstellung der Gusslegierungen
In dieser Arbeit wurde die eutektische Mikrostruktur einer untereutektischen Al–10 Gew.%Si
Gusslegierung (DIN Normbezeichnung: AlSi10) und einer übereutektischen Al–15 Gew.%Si
Gusslegierung (DIN Normbezeichnung: AlSi15), sowohl im unveredelten als auch im Sr-
veredelten Zustand (60 bzw. 200 ppm Sr) untersucht. Beide in dieser Arbeit charakterisierten
Al–15Si und Al–10Si Gusslegierungen wurden extern hergestellt. Die einzelnen Herstellungs-
schritte der Al–Si Gusslegierungen werden im folgenden Abschnitt beschrieben.
3.1 Al–15Si Legierung
Die Al–15Si Legierung wurde an der Fakultät Metallurgical and Materials Engineering am
Indian Institute of Technology Madras (Indien) im Labormaßstab hergestellt. Dabei wurde
eine Al–20Si Vorlegierung zusammen mit kommerziell reinem Al (Al – 99,7; Si – 0,11;
Fe – 0,16 in Gew.%) aufgeschmolzen. Für die chemische Veredelung der Legierung wurden
ca. 500 g Schmelze in einem Zirkonoxid-beschichteten Graphittiegel unter Salzabdeckung
(45% NaCl + 45% KCl + 10% NaF in Gew.%) in einem Widerstandsofen bei einer Tempera-
tur von 720 ◦C gehalten.
Die Zugabe des Veredelungselements Sr erfolgte in Form von Bohrspänen einer Al–10Sr
(DIN Normbezeichnung: AlSr10) Vorlegierung. Die Schmelze wurde mit einer Zirkonoxid-
beschichteten Eisenstange für 30 s umgerührt. Nach ca. 5 min Haltezeit und einer Entga-
sungsbehandlung mit Hexachlorethan (C2Cl6) wurde die Schmelze in eine dickwandige Gra-
phitkokille (∅ = 25 mm und Länge = 100 mm) bei Raumtemperatur gegossen. Die mit einem
zentralen Thermoelement in der Mitte der Graphitkokille gemessene mittlere Abkühlrate vor
dem Einsetzen der ersten Erstarrung betrug dabei ca. 6,5 K/s.
Tab. 3.1: Eisengehalt (in Gew.%) und Hauptverunreinigungen (in ppm) der untersuch-
ten Al–15Si Legierungen. Die Proben für die chemische Analyse wurden vom erstarrten
Kokillenguß entnommen.
Legierung Fe Cu Mn Mg Zn Ga Pb Sr
Gew.% ppm
Unveredelt 0,15 22 64 2 30 171 <1 < 1
Sr-veredelt 0,17 73 116 11 159 167 75 60
Die chemische Analyse der Verunreinigungen der Al–15Si Gusslegierungen wurde von Hy-
dro Aluminium Deutschland GmbH (Bonn, Deutschland) über Atom-Emissionsspektrometrie
mit induktiv gekoppeltem Plasma ermittelt, siehe Tab. 3.1. Die für die chemische Analyse
verwendeten Proben wurden von den erstarrten Gußlegierungen entnommen und ca. 0,5 g der
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jeweiligen Legierung in einem HNO3/HF/H2O-Gemisch auf die chemische Zusammensetzung
untersucht. Der relative Fehler des verwendeten Analyseverfahrens betrug ≤ 1 %.
3.2 Al–10Si Legierung
Die untereutektische Al–10Si Legierung wurde von Rheinfelden Alloys GmbH (Rheinfel-
den, Deutschland) hergestellt. Dabei wurde ca. 50 kg kommerziell reines Al aufgeschmolzen
und 5 kg kommerziell reines, phosphorarmes Si (Si – 98,5; Fe – 0,35 in Gew.%; 25 ppm
P) zugegeben. Die Schmelze wurde in einem Induktionsofen bei einer Ofentemperatur von
760 ◦C gehalten. Um Gase und Oxide aus der Schmelze zu entfernen, wurde mit einem Ro-
tationsimpeller eine Schmelzereinigung mit Ar für 15 min und zusätzlich 5 min mit Ar + Cl
durchgeführt.
Die chemische Veredelung der Al–10Si Legierung wurde schließlich durch Zugabe einer Al–
10Sr Vorlegierung durchgeführt. Die Schmelze wurde nach Zugabe der Vorlegierung für ca.
25 min bei 760 ◦C gehalten, um eine vollständige Auflösung des Veredelungszusatzes zu ge-
währleisten. Zur Bestimmung der chemischen Zusammensetzung der Legierungen wurden
von der unveredelten und Sr-veredelten Schmelze Analyseproben in eine Kokille gegossen
und mit einem optischen Emissions-Spektrometer ARL 4460 von Thermo Scientific unter Ar-
Schutzgasatmosphäre untersucht. Die Zusammensetzung der in dieser Arbeit untersuchten un-
veredelten und Sr-veredelten Al–10Si Legierung ist in Tab. 3.2 zu finden. Der relative Fehler
des verwendeten Spektrometers betrug in Abhängigkeit vom analysierten Element sowie von
möglichen Inhomogenitäten der Analyseproben 1,5–3 %.
Tab. 3.2: Chemische Zusammensetzung der untersuchten Al–10Si Legierungen. Der Ge-
halt der Hauptkomponenten Al, Si und Fe ist dabei in Gew.%, der Anteil der zusätzli-
chen Verunreinigungen in ppm angegeben. Die Proben für die chemische Analyse wur-
den während des Herstellungsprozesses gegossen.
Legierung Al Si Fe Cu Mn Mg Cr Ti Ni Ga V P Ca Sr
Gew.% ppm
Unveredelt 89,8 10,1 0,10 10 20 10 11 61 38 41 102 3 < 1 <1
Sr-veredelt 89,8 10,0 0,10 10 20 10 11 60 38 42 102 4 1 200
Die Schmelze wurde schließlich bei einer Gießtemperatur von 720 ◦C in eine dünnwandige
Metallkokille (∅ = 30 mm und Länge = 200 mm) gegossen, für ca. 40 s in der Form und nach
Entfernen der Form durch freie Konvektion an Luft bei Raumtemperatur (∼ 25 ◦C) abgekühlt.
Abb. 3.1 zeigt eine für die verwendete Kokille simulierte Abkühlkurve, die mit dem Programm
„WinCast“ [87] berechnet und freundlicherweise von der Firma RWP GmbH zur Verfügung
gestellt wurde. In Abb. 3.1a ist jeweils ein Punkt in der Mitte (Punkt 1) sowie ein Punkt
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Abb. 3.1: Simulation der Abkühlung für die verwendete Kokille, berechnet mit dem Pro-
gramm „WinCast“ [87]. (a) Kokille mit markierten Bereichen für die Berechnung in der Mitte
(Punkt 1) und am Rand (Punkt 2) der Kokille. (b) Simulierter Temperatur-Zeit-Verlauf in der
Mitte (Punkt 1) und am Rand (Punkt 2) der verwendeten Kokille für die hier untersuchte
Al–10Si Legierung.
am Rand der Kokille (Punkt 2) markiert, für die in Abb. 3.1b der Temperatur-Zeit-Verlauf,
unter Berücksichtigung der anfänglichen Abkühlung in der Kokille und anschließend in Luft,
gezeigt ist. Die mittlere Abkühlrate in den ersten 40 s der Abkühlung ist demnach in der Mitte




Für die Untersuchung der Al–Si Gusslegierungen und den Einfluss des Veredelungselements
Sr auf die Mikrostruktur wurden verschiedene mikroskopische Methoden vom mm- bis in
den atomaren Bereich eingesetzt, um ein möglichst vollständiges Gesamtbild der eutektischen
Körner und der darin enthaltenen Verteilung der eutektischen Phasen und des Sr zu erhalten.
Die in dieser Arbeit durchgeführten Untersuchungen bzw. verwendeten Methoden können
dabei in zwei Bereiche eingeteilt werden:
1. Untersuchung des mikrostrukturellen Aufbaus eutektischer Körner und 3-D Morpholo-
gie Fe-reicher Phasen im mm- bis µm-Bereich mithilfe von Lichtmikroskopie, REM
und FIB-Tomogrammen sowie zusätzliche TEM-Analyse zur Identifizierung des Typs
der Fe-reichen Phasen.
2. 3-D Charakterisierung und Strukturanalyse der eutektischen Al- und Si-Phasen im nm-
bis atomaren Bereich mithilfe von TAP- und hochauflösenden TEM-Untersuchungen.
Für die in dieser Arbeit verwendeten hochauflösenden Untersuchungsverfahren mussten die
Al–Si Legierungen auf sehr unterschiedliche und komplexe Weise präpariert werden. Die für
die jeweilige Charakterisierungsmethode erforderliche Probenpräparation wird am Anfang des
Abschnitts der jeweiligen Methode beschrieben. Danach wird auf die experimentelle Durch-
führung der Untersuchungsmethode eingegangen.
4.1 Lichtmikroskopie – Probenpräparation
Von den erstarrten Gußlegierungen wurden senkrecht zur Kokillenachse ca. 1 mm dicke Schei-
ben abgesägt. Die Oberflächen der Scheiben wurden mithilfe konventioneller metallographi-
scher Methoden geschliffen und poliert. Die Endpolitur der Proben wurde dabei mit einer
kolloidalen Kieselsäuresuspension (Struers OP-U mit 0,05 µm Teilchengröße) durchgeführt.
Alle in dieser Arbeit untersuchten Proben wurden aus Gründen der Vergleichbarkeit aus der
Mitte der Scheiben ca. 15–30 mm vom unteren Ende des jeweiligen Gussteils entnommen.
Für die Untersuchungen mittels Lichtmikroskop wurden die Scheiben direkt nach dem Polie-
ren bei Raumtemperatur für 30 s in einem Gemisch aus 60 ml Wasser, 10 g NaOH und 5 g
K3[Fe(CN)6] geätzt. Durch diese Ätzung wurde der Kontrast an den eutektischen Korn- bzw.
Zellgrenzen verstärkt, was bereits in Refs. [45, 88] gezeigt werden konnte. Die Charakteri-
sierung der Makro- bzw. Mikrostruktur erfolgte an ungeätzten und geätzten Proben mithilfe
des Lichtmikroskops (Zeiss Axiophot 2), das mit einer digitalen Kamera ausgestattet ist. Die
lichtmikroskopischen Untersuchungen der geätzten Proben wurden im RGB-Farbmodus und
mit differentiellem Interferenzkontrast (Differential Interference Contrast, DIC) durchgeführt.
Grundsätzlich sieht man im DIC-Kontrast die lokalen Änderungen der optischen Weglänge
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des Lichts in oberflächennahen Bereichen der Probe, wodurch die weniger geätzten Strukturen
(hier: Fe-reichen Phasen) mithilfe des DIC-Kontrastes sehr gut abgebildet werden konnten.
4.2 Rasterelektronenmikroskopie (REM)/ Fokussierte Ionenstrahlen
(FIB)
4.2.1 FIB/REM-System
Für die 3-D Charakterisierung der eutektischen Mikrostruktur wurde in dieser Arbeit eine
Zeiss 1540EsB CrossBeam R©-Anlage verwendet. Dieses kombinierte FIB/REM-System besitzt
eine hochauflösende GEMINI R© Feldemissions-Elektronensäule und eine Ionensäule des Typs
Canion von Orsay Physics. Der Winkel zwischen Elektronen- und Ionensäule beträgt 54◦. Um
Probenmaterial über das sog. Ionenstrahlätzen (Ion Beam Milling) abzutragen, werden Ga-
Ionen aus einer sog. Flüssigmetallionenquelle extrahiert und auf Ionenenergien von 2–30 keV
beschleunigt. Mithilfe eines elektrostatischen Linsensystems werden die hochenergetischen
Ga-Ionen auf die Probenoberfläche fokussiert.
Das verwendete FIB/REM-System ist mit einem konventionellen Everhart-Thornley- Detektor
für die Abbildung von Sekundärelektronen (Secondary Electrons, SE) ausgestattet. Zusätzlich
besitzt die Elektronensäule zwei innerhalb der Optik angebrachte sog. Inlens-Detektoren für
die Abbildung von Sekundärelektronen und Rückstreuelektronen (BackScattered Electrons,
BSE). Das System ist außerdem mit einem NORAN EDX Detektor von Thermo Scientific
ausgestattet.
Ein implementiertes Gaseinlass-System ermöglicht es, der Probenoberfläche lokal Gas zu-
zuführen und z.B. Platin (Pt) mithilfe des Ionenstrahls auf einen definierten Bereich auf der
Oberfläche abzuscheiden (siehe Abschnitt 4.3.3 und 4.5.2). Zusätzlich verfügt die verwende-
te Anlage über eine sog. Mikromanipulatornadel von Kleindiek Nanotechnik. Diese elektro-
nisch ansteuerbare Manipulatornadel ermöglicht das Herausheben (Liftout) von kleinen Pro-
benstücken der Größe einiger µm unter in-situ Beobachtung im REM (siehe Abschnitt 4.5.2).
4.2.2 Prinzip der verwendeten Detektoren
In diesem Kapitel wird auf die Kontrastmechanismen eingegangen, die für die Beobachtungen
im REM und die Aufnahme der 2-D Graustufen-Bilder für die FIB-Tomogramme verwendet
wurden.
Das Funktionsprinzip der ringförmigen Inlens-Detektoren ist in Abb. 4.1a bzw. b schematisch
dargestellt. Der primär erzeugte Elektronenstrahl trifft auf die Probenoberfläche und wechsel-
wirkt mit der Probe, wodurch u.a. sekundär erzeugte oder rückgestreute Elektronen zur Ab-
bildung der Probenoberfläche genutzt werden können. Es werden nun mit den ringförmigen
Inlens-Detektoren in der Elektronensäule überwiegend Elektronenereignisse registriert, die
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von der Probenoberfläche entlang der optischen Achse erzeugt (SE) bzw. gestreut (BSE) wer-
den. Bei niedrigen Beschleunigungsspannungen UB ≤ 2 kV, ist das Wechselwirkungsvolumen
des Elektronenstrahls mit der Probe sehr gering (mittlere Eindringtiefe von 2 keV Elektronen














Abb. 4.1: (a), (b) Schematische Funk-
tionsweise der REM-Abbildung mit
den Inlens-Detektoren bei geringen
Beschleunigungsspannungen. (a) die
Sekundärelektronen werden auf den
unteren Inlens SE-Detektor projiziert,
(b) die rückgestreuten Elektronen
werden in Richtung des oberen EsB-
Detektors gelenkt (nach Carl Zeiss
SMT [90]). (c), (d) REM-Aufnahmen
eines typischen FIB-Schnitts am
Al–Si Eutektikum (Al-10Si): (c)
REM-Inlens SE-Aufnahme mit
UB = 2 kV, (d) REM-EsB-Aufnahme
mit UB = 2 kV und Ugrid = -1,5 kV.
Die Pfeile markieren Grenzflächen
der polykristallinen Al-Matrix.
Mit UB ≤ 2 kV werden am Inlens SE-Detektor (siehe Abb. 4.1a) überwiegend direkt ange-
regte Sekundärelektronen (mit Energien von 2–8 eV) registriert [91]. Dabei werden die im
Fokus entstandenen Sekundärelektronen direkt am Inlens SE-Detektor abgebildet (abbilden-
de Detektion). Die direkt angeregten Sekundärelektronen haben die Eigenschaft, elektrische
Potentiale im sub-eV Bereich wiederzugeben, sodass man Informationen über die materialab-
hängige Austrittsarbeit der Elektronen und damit die elektrische (Oberflächen)-Leitfähigkeit
des Materials erhält [92]. Die eutektische Si-Phase ist in Abb. 4.1c wegen der geringeren Leit-
fähigkeit dunkler als die eutektische Al-Matrix.
Der Detektor für „energieselektierte“ Rückstreuelektronen (Energy selective Backscattered,
EsB, siehe Abb. 4.1b) liefert hochauflösende Signale rückgestreuter Elektronen auch bei
UB ≤ 2 kV. Mit der Gitterspannung (Filtering grid) Ugrid lässt sich eine Gegenspannung so
einstellen, dass nur Elektronen eines bestimmten Energiebereichs den oberen EsB-Detektor
erreichen. Durch die Detektion der nahezu senkrecht zur Probenoberfläche gestreuten Primär-
elektronen erhält man hochauflösenden Materialkontrast (ordungszahlabhängig) bei minima-
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lem topographischen Kontrast. Die eutektische Si-Phase in Abb. 4.1d ist aufgrund der höheren
Ordnungszahl heller als die Al-Matrix.
Es hat sich während den Untersuchungen gezeigt, dass mit UB = 2 kV und Ugrid = -1,5 kV
das beste Kontrastverhältnis für die Abbildung der eutektischen Al–Si Mikrostruktur erreicht
werden kann (siehe Abb. 4.1c und d). Mit den so gewählten Parametern ist sowohl bei In-
lens SE- als auch bei EsB-Abbildung ein sog. Channeling-Kontrast in der eutektischen Al-
Matrix zu erkennen (siehe Pfeile in Abb. 4.1c und d). Dieser Kontrastmechanismus entsteht in
kristallinen Materialien, wenn Elektronen unter günstigen Winkelbedingungen einen „Kanal“
(Channel) im Kristallgitter finden, dessen Potentialwände die Elektronen durch den Kristall
leiten [93]. Diese Elektronen tragen somit nicht mehr zum Detektorsignal bei und der Kristall-
bereich erscheint dunkler. Die sichtbaren Kontrastunterschiede in der eutektischen Al-Matrix
(polykristallin) werden somit durch Orientierungunterschiede der einzelnen Al-Körner ver-
ursacht. Der Grund für das Channeling ist vermutlich in der verkippten Abbildung der FIB-
Schnitte (siehe Abschnitt 4.3.1) und in den gewählten Parametern für die REM-Abbildung
zu sehen: bei UB = 2 kV (und Ugrid = -1,5 kV) ist es wahrscheinlich, dass indirekt angereg-
te Sekundärelektronen höherer Energie, d.h. Sekundärelektronen angeregt durch Sekundär-
und Rückstreuelektronen im Umgebungsmaterial, detektiert werden. Diese sog. konvertierten
Rückstreuelektronen führen zu einem Channeling-Kontrast [92].
4.3 FIB-Tomographie
Für die Untersuchungen im REM und die Aufnahme der FIB-Tomogramme wurden aus der
Mitte der 1 mm dicken polierten Scheiben ∼ 5 × 5 mm2 große Probenstücke herausgeschnit-
ten. Anschließend wurden die Proben mit Leitsilber auf konventionellen REM-Probenhaltern
fixiert und im REM auf die interessanten Probenbereiche für anschließende FIB-Tomographie
untersucht. Zusätzlich zur Probenoberfläche wurde eine um 90◦ geneigte Seitenfläche der Pro-
be metallographisch geschliffen und poliert. Durch das mechanische Polieren und die Wahl
des als interessant identifizierten Probenvolumens entlang der ca. 5 mm langen Seitenfläche
konnte die Dauer der FIB-Vorpräparation des Probenvolumens verringert werden (siehe Ab-
schnitt 4.3.2).
4.3.1 Prinzipielle Durchführung
Die FIB-Tomographie besteht aus abwechselnden Materialabtrags- und Abbildungsschritten
eines Probenvolumens und kann mit einem FIB/REM-Zweistrahlsystem durchgeführt wer-
den [94, 95]. Die Probe wird für die Aufnahme der Daten im verwendeten FIB/REM-System
um 54◦ verkippt (siehe Abb. 4.2a), sodass die Probenoberfläche (x–z-Ebene) senkrecht zum
Ionenstrahl steht. Mit einer Serie definierter FIB-Schnitte (in z-Richtung) wird das gezielt
ausgewählte Probenvolumen durch Abtragen von x–y-Ebenen schrittweise freigelegt. Die-
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se x–y-Ebenen kann man mittels unterschiedlichster Kontrastmechanismen, z.B. über SE-
Signale [96–99], röntgenspektroskopische Methoden [28, 100] oder durch die Integration der
Rückstreuelektronenbeugung [101] abbilden. Über FIB-Tomographie und einer Abbildung
mit hochauflösenden Signalen (z.B. Inlens SE-Abbildung) erhält man 3-D Informationen ei-
nes Probenvolumens im Bereich von ∼ 103 µm3 mit bis zu wenigen 10 nm Auflösung in der














Abb. 4.2: (a) Schematische Geometrie von FIB und REM sowie das um 54◦ verkippte Proben-
volumen für die Durchführung der FIB-Serienschnitte für die FIB-Tomographie. (b) REM-
EsB-Aufnahme eines vorbereiteten Volumens entlang einer polierten Schnittfläche für die
FIB-Tomographie (x–y = REM-Abbildungsebene, z = Richtung der FIB-Serienschnitte). In
dieser Geometrie erfolgt die REM-Abbildung bei 36◦, die resultierende Bildverzerrung in y-
Richtung wird programmgesteuert korrigiert.
Der Abstand zwischen den FIB-Schnitten in z-Richtung sowie die Auflösung der x–y-
Abbildungsebene werden durch die Wahl der FIB-Abtrags- und REM-Abbildungsparameter
bestimmt [97]. Diese Parameter sollten auf die Größe der zu analysierenden Strukturmerk-
male angepasst werden und legen i.A. das Probenvolumen bzw. die Auflösung der FIB-
Tomogramme fest. Die in dieser Arbeit verwendeten Parameter werden in den nächsten beiden
Abschnitten angegeben.
4.3.2 Vorbereitung des Probenvolumens
Um das zu untersuchende Probenvolumen für die FIB-Serienschnitte vorzubereiten, wurde
eine Ga-Ionenenergie von 30 keV und Ionenströme zwischen I = 1–10 nA verwendet. In
Abb. 4.2b ist die REM-Übersichtsaufnahme eines für die FIB-Tomographie vorpräparierten
Probenvolumens dargestellt. Wird auf der Probenoberfäche ein Bereich ausgewählt, aus dem
das Probenvolumen herauspräpariert werden soll, muss zunächst mit hohen Ionenströmen ein
Graben vor dem Probenvolumen entfernt werden, sodass bei 54◦-Probenverkippung die abzu-
bildende x–y-Ebene für die REM-Abbildung sichtbar wird. Bei der Wahl des Probenvolumens
entlang der zusätzlich polierten Seitenfläche (wie z.B. in Abb. 4.2b gezeigt) ist die x–y-Ebene
für die REM-Abbildung ohne Entfernen eines großen Grabens vor dem Probenvolumen be-
reits sichtbar. Die FIB-Vorpräparation des Probenvolumens wird minimiert und es entsteht
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außerdem keine vom umgebenden Material bedingte Abschattung des detektierten Signals in
y-Richtung. Um die Probenoberfläche vor Schädigung durch die 30 keV Ga-Ionen zu schüt-
zen, wurde zunächst mit I = 1 nA eine ca. 1 µm dicke Pt-Schicht definiert auf der Probenober-
fläche abgeschieden. Diese Schutzschicht sorgt zusätzlich für scharfe Querschnittskanten und
eine glatte Schnittfläche, wodurch der sog. Curtaining-Effekt, d.h. die Bildung von Streifen
auf der FIB-Schnittfläche [93], reduziert wird. Um die Redeposition, d.h. die Ablagerung von
rückgesputtertem Probenmaterial während des sukzessiven Entfernen des Probenvolumens zu
verringern, wurden links und rechts neben dem Probenvolumen rechteckige Gräben von ca.
15 µm Breite aus dem Material entfernt.
4.3.3 Erstellung der FIB-Tomogramme
Die REM-Abbildung der FIB-Serienschnitte erfolgte entweder mit dem Inlens SE- oder mit
dem EsB-Detektor. In Tab. 4.1 sind die REM-Abbildungsparameter für den jeweiligen Detek-
tor zusammengefasst.
Tab. 4.1: Einzelheiten der REM-Abbildung für FIB-Tomographie: mit den gewählten
Parametern wurde die besten Kontrastverhältnisse für die eutektische Mikrostruktur
gefunden. Die Dauer für den Bildeinzug wird von einem hinreichenden Signal/Rausch-
Verhältnis durch den jeweiligen Detektor bestimmt.
Detektor Vergrößerung x–y-Pixelgröße [nm] Spannung [kV] Dauer Bildeinzug [/Schnitt]
UB Ugrid
Inlens SE 2200 50 2 - 30 s
EsB 2200 50 2 1,5 3 min
Unter Berücksichtigung der Größe der zu analysierenden eutektischen Strukturmerkma-
le wurde für die Serienschnitte ein Ionenstrom zwischen 1 nA und 200 pA ausgewählt.
Der nominale Abstand der Serienschnitte wird über den Durchmesser (Full Width at Half
Maximum, FWHM) des Ionenstrahls bestimmt. Dieser wird bei einem Strom von 500 pA
auf FWHM = 25 nm angegeben (Programm „SmartSEM“, Zeiss). Bei der REM-Abbildung
der x–y-Ebene nach jeweils zwei FIB-Serienschnitten ist also z ∼ 50 nm zu erwarten. Um
den Einfluss des Probendrifts zu minimieren und ein stabiles thermisches Gleichgewicht des
Systems zu gewährleisten, wurden die FIB-Serienschnitte ca. 60 min nach Vorbereitung des
Probenvolumens gestartet.
Die gesamte Prozessdauer wird von der Dauer für den Bildeinzug der REM-Aufnahmen (siehe
Tab. 4.1) und von der Zeit für den Materialabtrag bestimmt. Demnach kann ein Probenvolu-
men von ∼ 30 × 20 × 15 µm3 bei einer Dauer für den Materialabtrag von ∼1 min/Schnitt und
einer Aufnahme von ca. 200 Bildern in einem Zeitraum von 5–14 h (detektorabhängig, siehe




Nach der Aufnahme der REM-Graustufenbilder wird der Datensatz zunächst in 2-D weiter-
verarbeitet. Die 2-D Bilder wurden mithilfe des Programms „ImageJ“ und dem im Programm
enthaltenen Plugin „Stackreg“ [102] unter Ausnutzung des Kontrasts zwischen der Schnitt-
fläche der Probe und der Pt-Schicht rekursiv abgeglichen. Wenn die FIB-Serienschnitte nicht
an der polierten Probenkante durchgeführt wurden, musste ein Untergrundabzug mittels 2D
Filter in „ImageJ“ durchgeführt werden, um den Abschattungseffekt der REM-Aufnahmen
aufgrund der Geometrie des FIB/SEM-Systems [97] zu entfernen. Durch das 2-D Filtern wur-
de gleichzeitig der Kontrast zwischen der eutektische Si-Phase und Hintergrund (=Al-Matrix)
verstärkt.
Das Volumen wurde schließlich mithilfe des Programms „VGStudio MAX 2.1“ in 3-D dar-
gestellt und analysiert. Die 3-D Rekonstruktion basiert dabei auf linearer Interpolation der
Lichtintensität jedes Pixels [93]. Die x–y-Pixelgrößen der 3-D Voxel (volumetric pixel),
ist durch die Vergrößerung der REM-Bilder bestimmt (siehe Tab. 4.1). Die Voxelgröße in
z-Richtung wird durch den Abstand zwischen den FIB-Serienschnitten definiert. Die eu-
tektischen Phasen wurden durch eine geeignete Auswahl eines globalen Schwellwertes im
Graustufen-Histogramm des Tomogramms segmentiert. Nach der Anwendung eines 3-D Me-
dianfilters (5 × 5 × 5) zur Reduktion des Rauschens wurde die 3-D Visualisierung der eutek-
tischen Si-Phase und der Fe-reichen Phasen durchgeführt sowie der jeweilige Volumenanteil
bestimmt.
4.4 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)
4.4.1 Probenpräparation für TEM
Für die TEM-Untersuchungen wurden 1 × 1 mm2 große Probenstücke mechanisch mithilfe ei-
nes T-förmigen Werkstücks (T-tool) auf ca. 10 µm Dicke geschliffen [103]. Die Dünnschliffe
wurden auf einen Trägerring aus Mo befestigt und durch Ionenstrahlätzen (BAL-TEC Res101)
mit Ar-Ionen (UB = 5 kV und I = 2,5 mA) unter streifendem Einfallswinkel von ± 6◦ weiterge-
dünnt. Dadurch entstehen im Dünnschliff stellenweise Löcher, deren Ränder bis zu einer Dicke
von ≤ 100 nm mit dem hochenergetischen Elektronenstrahl im TEM durchstrahlbar sind. Vor
der TEM-Analyse wurde die eutektische Mikrostruktur mit dem REM entlang der Löcher un-
tersucht. Diese Vorcharakterisierung der TEM-Proben erleicherte während der TEM-Analyse





Bei dem für die Phasenidentifizierung verwendeten TEM am Helmholtz-Zentrum Berlin han-
delt es sich um ein Philips CM30 mit LaB6-Kathode als Elekronenquelle, das bei einer Be-
schleunigungsspannung von UB = 300 kV betrieben wird. Das Instrument ist ausgestattet mit
einem Detektor für energieabhängige Röntgenspektroskopie (Energy Dispersive X-ray Spec-
troscopy, EDX) der Firma EDAX für die Analyse der charakteristischen Röntgenstrahlung.
Zur Bestimmung der chemischen Zusammensetzung der Fe-reichen Phasen wurden EDX-
Spektren aus mindestens 5 Einzelmessungen verwendet.
Zusätzlich wurde die Kristallstruktur der Fe-reichen Phasen mithilfe von Feinbereichs-
Elektronenbeugung (Selected Area Electron Diffraction, SAED) identifiziert. Die SAED-
Daten der Feinbereichs-Elektronenbeugung wurden mithilfe des Programms „PIEP“
(Program for Interpreting Electron Diffraction Patterns) [104] ausgewertet und die Gitter-
konstanten aus mindestens drei SAED-Aufnahmen relativer Orientierung bestimmt.
Die hochauflösenden (High Resolution, HR) HRTEM-Untersuchungen an der eutektischen
Si-Phase der Sr-veredelten Al–10Si Legierung wurden mithilfe eines JEM ARM200F von
JEOL am Zentrum Research Laboratory for High Voltage Electron Microscopy der Kyushu
Universität in Fukuoka, Japan durchgeführt. Das Gerät ist mit einer Feldemissions-Kathode
als Elektronenquelle ausgestattet (Beschleunigungsspannung UB = 200 kV) und verfügt über
eine hochstabile Elektronenoptik mit integrierter Korrektur der sphärischen Aberrationen (Cs-
Korrektur) von Objektiv- und Kondensorlinse. Es stehen für die Abbildung neben einem
Hellfeld-Detektor ein Weitwinkel-Dunkelfeld (High-Angle Annular Dark-Field, HAADF)-
Detektor zur Verfügung. Für die Zusammensetzungs-Analyse ist das Gerät zusätzlich mit ei-
nem EDX-System der neuesten Generation ausgestattet, das aus einem Si-Driftdetektor mit
einer Querschnittsfläche von ∼ 100 mm2 besteht und die Detektion der Röntgenstrahlung in
einem Raumwinkel von 0,8 sr ermöglicht. Damit ist die Zählrate ca. 4,5-fach höher als bei
konventionellen EDX-Detektoren. Die interessanten Bereiche innerhalb der eutektischen Si-
Phase wurden mittels HRTEM, Scanning (S)TEM-Hellfeld, STEM-HAADF und elementspe-
zifischer Abbildung (EDX-Elementverteilungsbilder) untersucht.
4.5 Tomographische Atomsonde (TAP)
Über das schichtweise Ionisieren und Herauslösen (sog. Feldverdampfen) von Oberfläche-
natomen einer nadelförmigen Probe mit einem Krümmungsradius von R < 50 nm ist es
mit der tomographischen Atomsonde (TAP) möglich, die Positionen der feldverdampften
Atome elementspezifisch und in 3-D mit einer lateralen Auflösung von < 1 nm (x–y-Position)
und nahezu atomarer Auflösung in Analyserichtung (z-Position) darzustellen [105]. Für
die TAP-Analyse werden die nadelförmigen Proben auf tiefe Temperatur gekühlt und in
ein elektrisches Hochspannungsfeld gebracht. Der Radius an der Nadelspitze sollte für
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die Feldverdampfung idealerweise R = 20–50 nm betragen [105]. Das Feldverdampfen
der Oberflächenatome kann nun z.B. erreicht werden, indem der anliegenden Gleichspan-
nung UDC ein elektrischer Hochspannungspuls UP mit einer Pulslänge tPuls im ns-Bereich
überlagert wird [29]. Um auch elektrisch schlecht leitfähige Materialien untersuchen zu
können, muss die Feldverdampfung thermisch über einen auf die Nadelspitze fokussierten
Laserpuls induziert werden [30, 32, 106, 107]. Der Auftreffort der feldverdampften Atome
in Form von ein- oder mehrfach geladenen Ionen und damit die x–y-Position der Atome im
gemessenen Probenvolumen wird über einen positionssensitiven Detektor bestimmt [29,108].
Die chemische Information über die Atome wird dabei mittels Flugzeitmassenspektrometrie
erhalten. Die z-Position der Atome ergibt sich prinzipiell aus der 3-D Rekonstruktion unter
der Annahme, dass von einer hemisphärischen Oberfläche schichtweise Atome feldverdampft
werden [109].
Die eutektische Mikrostruktur der Sr-veredelten Al–15Si Legierung wurde zunächst mit der
am Helmholtz-Zentrum Berlin vorhandenen spannungsgepulsten TAP untersucht. Es wurden
dabei chemische Informationen über die eutektische Al-Phase erhalten. Da die eutektische
Si-Phase als (intrinsisches) Halbleitermaterial je nach Reinheitsgrad/Dotierung einen spezifi-
schen elektrischen Widerstand von bis zu 1·105 Ω cm besitzen kann [110], wurde die Unter-
suchung der eutektischen Si-Phase und der Verteilung des Veredelungselements Sr innerhalb
des Si mithilfe einer lasergepulsten TAP am Institut für Materialphysik der Westfälischen
Wilhelms-Universität Münster durchgeführt. In dieser Arbeit wurden Proben für die laserge-
pulste TAP-Analyse ausschließlich aus der Sr-veredelten Al–10Si Legierung hergestellt, da
diese aufgrund der Sr-Konzentration (200 ppm) ausgedehnte Bereiche fein-verededelter eu-
tektischer Mikrostruktur aufwies.
4.5.1 Proben-Vorpräparation für TAP
Voraussetzung für die Untersuchung der eutektischen Al- und Si-Phasen mittels TAP ist,
dass das zu untersuchende Material in Form scharfer Nadeln mit möglichst gleichmäßigem
Durchmesser vorliegt. Die Herstellung der nadelförmigen Proben aus sehr unterschiedlichen
Materialien und/oder gezielten Probenbereichen im nm-Bereich ist häufig mit großem zeit-
lichen und experimentellen Aufwand verbunden. Eine besondere Anforderung dieser Arbeit
war deshalb die FIB-Präparation von Nadeln, die Bereiche der eutektischen Si-Phase und/oder
eutektische Al/Si Phasengrenzen im vorderen Bereich (Apex) der dünnen Spitzen enthielten.
Aufgrund der schlechten Leitfähigkeit der eutektischen Si-Phase konnte keine konventionel-
le elektrolytische Politur zur Herstellung der Nadeln aus Al–Si Eutektikum genutzt werden.
In dieser Arbeit wurde deswegen durchweg FIB-basiertes Nadelschärfen zur Herstellung der
Endform der Proben (mit R < 50 nm) verwendet.
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Die Vorpräparation der Proben (für das finale FIB-Nadelschärfen) wurde 1. entweder über
mechanisches Anspitzen von Al–Si Stäbchen (Vollmaterial) oder 2. über das FIB-basierte
sog. In-situ Liftout-Verfahren [111] durchgeführt. Beide Arten der Vorpräparation der Proben
werden im Folgenden vorgestellt.
Mechanisches Anspitzen
Die Vorpräparation über mechanisches Anspitzen des Vollmaterials eignet sich beispielswei-
se, wenn im FIB/REM-System keine Manipulatornadel für das In-situ Liftout-Verfahren zur
Verfügung steht. Außerdem ist es dadurch möglich, die benötigte Zeit für die FIB-basierte
Herstellung der Proben zu reduzieren. Die ersten Schritte, um das Al–Si Eutektikum in die
geeignete Form für das mechanische Anspitzen zu bringen, sind in Abb. 4.3 schematisch dar-
gestellt.
Abb. 4.3: Schematische Darstellung zur Herstel-
lung einer geeigneten Probengeometrie für das an-
schließende mechanische Anspitzen des Vollmate-
rials: (a) Sägen der Scheiben in (b) Stäbchen. (c)
Schleifen der quadratischen Stäbchen auf runden
Querschnitt. (d) Fixierung des Stäbchens in ein Cu-
Röhrchen als Trägermaterial.




Ein 10 × 10 mm2 großes und ca. 300 µm dickes Probenstück (siehe Abb. 4.3a) wurde dafür
zunächst in Stäbchen mit annähernd quadratischem Querschnitt (∼ 300 × 300 µm2) gesägt
(siehe Abb. 4.3b). Die Stäbchen wurden anschließend durch manuelles Rollen zwischen
zwei Blättern SiC-Schleifpapier der Körnung 500 auf runden Querschnitt geschliffen (siehe
Abb. 4.3c) und mithilfe einer Crimpzange in 15 mm lange Cu-Röhrchen (∅ = 1,5 mm) fixiert
(siehe Abb. 4.3d).
Um den Materialabtrag für das FIB-basierte Nadelschärfen weiter zu reduzieren, wurde das
freie Ende der Stäbchen mithilfe von Diamantschleiffolie (∅ = 6 µm bzw. 1 µm) mechanisch
angespitzt. Um die Verformung des Probenmaterials zu minimieren und einen definierten
Materialabtrag für annähernd runde, rotationssymmetrische Nadelformen zu erhalten, wur-
de eine an der Schleifmaschine angebrachte Nadelschleifvorrichtung („Plattenspieler“, siehe
Abb. 4.4a) zum mechanischen Anspitzen verwendet. In Abb. 4.4b ist das mechanische An-
spitzen mittels „Plattenspieler“ schematisch gezeigt.
Während die Diamantschleiffolie auf der Schleifmaschine rotiert, dreht sich gleichzeitig das
in der Vorrichtung eingespannte Probenstäbchen um seine Längsachse. Im Gegensatz zum
manuellen Schleifen per Hand wird dabei ein gleichmäßiger Materialabtrag mit konstantem
Winkel gewährleistet. Die Drehgeschwindigkeit um die Probenachse ist kontinuierlich




Abb. 4.4: Mechanisches Anspitzen des Vollmaterials: (a) Verwendete Schleifmaschine mit der
daran befestigten Nadelschleifvorrichtung. (b) Schematische Darstellung des mechanischen
Anspitzens. (c) Lichtmikroskopische Aufnahme des angespitzten Vollmaterials, hergestellt
aus der hier untersuchten Al–15Si Legierung.
tenspieler“ wurden im Fall der in dieser Arbeit präparierten Al–Si Legierungen innerhalb
von ca. 10 min Radien von R ≤ 5 µm bei minimalen Schaftwinkeln der Nadeln von unter
20◦ erreicht. Das mechanisch angespitzte Al–Si Stäbchen (siehe Abb. 4.4c und Abb. 4.6a)
wurde anschließend durch FIB-basiertes Nadelschärfen (siehe Abschnitt 4.5.2) auf Radien
von R < 50 nm gebracht.
In-situ Liftout-Verfahren
Wie aus Kapitel 2 hervorgeht, ist bei der Untersuchung des Sr-veredelten Al–Si Eutektikums
das eutektische Si zum Verständnis der Veredelungsmechanismen von besonderem Interesse.
Deswegen wurden die zu untersuchenden fein-veredelten Bereiche mit dem REM gezielt
ausgewählt und die Proben für die lasergepulste TAP-Analyse ausschließlich über das FIB-
basierte In-situ Liftout-Verfahren hergestellt [112, 113]. Im Folgenden werden die einzelnen
Schritte für diese FIB-basierte Vorpräparation beschrieben:
1. Vorbereitung des Trägersubstrats
Ein 3–4 mm langer Molybdän (Mo)-Draht (∅ = 250 µm) diente als Trägersubstrat für
die über das Liftout-Verfahren herausgeschnittenen Probenstücke. Das Mo-Substrat wurde
zunächst in einem Cu-Röhrchen fixiert und elektrolytisch angespitzt. Als Elektrolyt diente
eine Lösung aus 4 g NaOH in 100 ml destilliertem Wasser. In einem ersten Schritt wurde
der Mo-Draht bei einer Wechselspannung von UAC = 5 V rundpoliert. Anschließend wurde
der Draht bei einer Gleichspannung von UDC = 5 V auf Durchmesser von ca. R = 1,5 µm
gespitzt. Die Spitze des Mo-Substrats wurde vor dem Bestücken im FIB/REM-System bei
einer Probenverkippung von -9◦ mit I = 200 pA so angeschnitten, dass ein ca. 2 µm breites,
verkipptes Plateau am Ende der Spitze entsteht. Das keilförmige Anschrägen der Substrate
erleichterte das spätere Fixieren des Probenstücks in den folgenden FIB-Präparationsschritten.
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2. Probentransfer auf das Trägersubstrat
Mithilfe der (in-situ) REM-Beobachtung der Probenoberfläche konnte das für die TAP-
Analyse interessierende Al–Si Eutektikum gezielt ausgewählt werden. Für die lasergepulste
TAP-Analyse wurden dabei ausschließlich Probenbereiche ausgewählt, die ein fein-veredeltes










Abb. 4.5: REM-Aufnahmen von FIB-Präparationsschritten zum Bestücken des Trägersub-
strats mithilfe der Manipulatornadel (Probenverkippung +9◦): (a) Herausheben (Liftout)
des Probenstücks aus dem Probenvolumen. (b) Transfer des Probenstücks auf das Mo-
Trägersubstrat.
Zunächst wurde eine Pt-Schicht (∼ 2 × 10 × 1 µm3) auf den interessanten Probenbereich, d.h.
fein-veredeltem Al–Si Eutektikum, abgeschieden. Dadurch wurde dieser Probenbereich vor
der weiteren FIB-Präparation geschützt. Um den Probenbereich aus dem umgebenden Vollma-
terial freizulegen, wurde mit hohen Ionenströmen Material einer Fläche von ∼ 10 × 5 µm vor
und hinter dem Probenbereich entfernt. Als nächstes wurde der freigelegte und Pt-bedeckte
Bereich bei einer Probenverkippung von +9◦ an der über die Probenoberfläche gebrachten
Manipulatornadel mittels Pt-Abscheidung befestigt. Das an der Manipulatornadel befestigte
Probenstück wurde danach vollständig aus dem Probenvolumen freigeschnitten. Das Heraus-
heben (Liftout) des Probenstücks aus dem Probenvolumen mithilfe der Manipulatornadel ist
in Abb. 4.5a gezeigt. Anschließend wurde das Probenstück mithilfe der Manipulatornadel
an ein vorbereitetes Mo-Substrat gebracht (siehe Abb. 4.5b). Das Befestigen der Probe auf
dem Mo-Substrat geschah durch Pt-Auffüllen des keilförmigen Bereichs zwischen dem
angeschrägten Ende das Mo-Substrats und der Probe. Abschließend wurde der am Substrat
befestigte Teil der Probe entlang des gestrichelt markierten Bereichs in Abb. 4.5b von
der Manipulatornadel getrennt. Mit dem an der Manipulatornadel befestigten Probenstück
konnten insgesamt bis zu vier Mo-Substrate bestückt werden.
4.5.2 FIB-basiertes Nadelschärfen
Die für die TAP-Analyse erforderlichen Spitzenradien von R = 20–50 nm wurden schließlich
über das FIB-basierte Nadelschärfen mithilfe von sukzessive kleiner werdenden Schnittmus-
34
4 Experimentelle Methoden
tern (rechteckig und/oder ringförmig) und kleiner werdenden Ionenströmen (2 nA–10 pA)
hergestellt.
In Abb. 4.6a ist die REM-Aufnahme eines mechanisch angespitzen Al–Si Stäbchens gezeigt.
Das Volumen wurde zunächst mithilfe von definierten rechteckigen FIB-Schnittmustern und
hohen Ionenströmen (5 nA–500 pA) weiter reduziert, bis die Probe einen etwa quadratischen
Querschnitt der Kantenlänge 2 µm aufwies. Bei den über Liftout hergestellten Proben (siehe
Abb. 4.6b) lagen diese Abmaße bereits vor, sodass hier direkt mit dem Nadelschärfprozess
begonnen werden konnte.
Ähnlich wie in Ref. [114] beschrieben wurde die Probe nach jedem FIB-Schneidprozess um
die Längsachse rotiert und in-situ REM-Beobachtung verwendet, um die Position eutektischer










Abb. 4.6: REM-Inlens SE-Aufnahmen
der vorpräparierten Proben für das FIB-
Nadelschärfen: (a) mechanisch ange-
spitztes Stäbchen aus Al–10Si Vollmate-
rial; (b) mit Al–Si Eutektikum bestück-
tes Mo-Trägersubstrat, das durch ringför-
miges Ionenstrahl-Rastern (Annular Mil-
ling) weiter angeschärft wird.
Wenn möglich, wurde der FIB-Nadelschärfprozess mittels ringförmiger FIB-Schnittmuster
(Annular Milling, siehe Abb. 4.6b) durchgeführt. Durch das ringförmige Ionenstrahl-Rastern
entlang der vorgespitzten Probe wurde eine rotationssymmetrische Verringerung des Proben-
radius ermöglicht. Unter Beobachtung im REM wurden die Radien ri und ra des Ringmusters
sowie der Ionenstrom sukzessive verkleinert bis Bereiche eutektischer Si-Phase bzw. eine eu-
tektische Al/Si Phasengrenze in der Probenspitze vorlag und der Spitzenradius auf R < 50 nm
reduziert war. Im Fall der untersuchten Al–Si Legierungen wurde mit I = 100 pA bis zu einem
(nominalen) inneren Radius ri und mit I = 50 pA bis zu ri = 300 nm gearbeitet. Darunter wur-
de mit 20 bzw. 10 pA geschärft bis R < 50 nm. Die Verweildauer des Ionenstrahls pro Pixel
(und dadurch bedingt der Abtrag pro Pixel) konnte bei ringförmigen FIB-Schnittmustern auf
Verweildauern von 200 ms ≤ t ≤ 1 ms eingestellt werden.
In Abb. 4.7 sind über das FIB-Nadelschärfen hergestellte Proben für die anschließende TAP-
Analyse gezeigt. Es hat sich während der FIB-Nadelpräparation herausgestellt, dass auch
unter Verwendung auschließlich rechteckiger Schnittmuster runde Nadeln mit Spitzenradi-
en R ∼ 30 nm und geringen Schaftwinkeln hergestellt werden konnten (siehe Abb. 4.7b). Die
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Abb. 4.7: REM-Inlens SE-Aufnahmen
von fertig präparierten Nadeln mit Spit-
zenradien R ∼ 30 nm und in der
Spitze enthaltenen eutektischen Al/Si
Phasengrenzen: (a) FIB-Nadelschärfen







verstärkte Abrundung der Kanten der Probe trotz rechteckiger Schnittmuster ist dabei vermut-
lich auf die winkelabhängige Sputterrate beim Materialabtrag mit den Ga-Ionen hoher Energie
(30 keV) zurückzuführen.
4.5.3 Spannungsgepulste TAP-Analyse
Bei der verwendeten spannungsgepulsten TAP von CAMECA [29] werden Oberflächenatome
der Probenspitze durch die Überlagerung einer Gleichspannung UDC und einem zwischen Spit-
ze und Blende anliegenden negativen Hochspannungspuls UP mit einer Pulslänge tPuls = 4 ns
feldverdampft. Das Pulsverhältnis UP/UDC betrug im Fall der untersuchten Proben 20% mit
einer Pulsfrequenz fP = 1 kHz. Zum Registrieren der feldverdampften Ionen wird bei der
spannungsgepulsten TAP ein Flächendetektor verwendet, der aus einer Kanalplatteneinheit
zur Verstärkung des Signals und einer Detektor-Anordnung aus 100 Anoden auf einer Fläche
von 10 × 10 cm2 besteht [115].
Die Messungen mit der spannungsgepulsten TAP wurden bei einem Druck von p ∼10−10 mbar
und einer Temperatur von T ∼ 60 K durchgeführt. Das Verarbeiten und Visualisieren der span-
nungsgepulsten TAP-Daten wurde mit dem Programm „Tap3Ddata“ vorgenommen.
4.5.4 Lasergepulste TAP-Analyse
Um TAP-Untersuchungen von der eutektischen Si-Phase und eutektischen Al/Si Phasen-
grenzen durchzuführen, wurde eine an der Universität Münster entwickelte laserinduzierte
Weitwinkel-Atomsonde verwendet [116]. Das Detektorsystem besteht hier aus zwei Kanal-
platten (∅ = 120 mm) und einem sog. Delayline-Detektor [117], mit dem die feldverdampften
Atome bei einer Fluglänge von 130 mm und einem Öffnungswinkel von ± 35◦ registriert wer-
den. Der verwendete Laser ist ein Yb-dotierter Faserlaser [118] mit einer Wellenlänge von
λ = 1030 nm (Infrarot, IR) und kann durch Frequenzverdopplung mit λ = 515 nm (Grün)
bzw. -verdreifachung bei λ = 343 nm (Ultraviolett, UV) betrieben werden. Bei einer Puls-
länge von tPuls = 200 fs und Frequenzen fPuls ≤ 2 MHz steht eine Pulsenergie EPuls von bis
zu 10 µJ zur Verfügung. Die nominale Spotgröße des auf die Probe fokussierten Lasers wird
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vom Hersteller auf ∼ 60 µm angegeben. Die hohe Laserleistung von 10 µJ/Puls wird dabei
nicht direkt für die lasergepulsten TAP-Untersuchungen benötigt, ermöglicht jedoch die Fre-
quenzverdopplung und -verdreifachung und somit die Einstellung der Wellenlänge λ des La-
sers. Die lasergepulsten TAP Messungen der Al–Si Legierungen wurden bei einem Druck von
p ∼10−10 mbar und einer Temperatur von T∼ 55 K durchgeführt.
Für eine statistisch aussagekräftige Auswertung muss während der Messungen ein frühzeitiger
Abriss der Spitze verhindert werden, sodass eine ausreichend hohe Anzahl von Atomen de-
tektiert werden kann. Zudem wurden die nadelförmigen Proben so präpariert, dass neben der
eutektischen Si-Phase auch eutektische Al/Si Phasengrenzen (d.h. Grenzflächen entlang der
eutektischen Al- und Si-Phase, vgl. Abb. 4.7) untersucht werden konnten. Während der laser-
gepulsten TAP-Messungen der Al–Si Legierungen stellte sich jedoch die sehr unterschiedliche
Feldverdampfungsrate der eutektischen Si- bzw. Al-Phase als problematisch heraus. Bei Pro-
ben, in denen die eutektische Al/Si Phasengrenze senkrecht zur Analyserichtung verlief, war
die Feldverdampfung sehr unregelmäßig und führte zu einer inhomogenen 3-D Rekonstruk-
tion. Eine homogene Feldverdampfung beider Phasen konnte dagegen erreicht werden, wenn
die eutektische Al/Si Phasengrenze parallel zur Analyserichtung, d.h. zur Nadelachse, verlief.
Mit den in dieser Arbeit hergestellten Spitzen der Geometrie wie in Abb. 4.7 gezeigt, wur-
den geeignete Prozessparameter bei der Wellenlänge λ = 343 nm (UV), einer Pulsfrequenz
von fPuls = 200 kHz und Laserenergien zwischen EPuls = 150 nJ (30 mW/nm2) und 300 nJ
(60 mW/nm2) gefunden.
Die 3-D Rekonstruktion und das Visualisieren der Daten aus den Messungen mit der laser-
gepulsten TAP wurde zunächst mit dem Programm „AVS Express 7.2“ durchgeführt. Hier-
für wurden im Programm integrierte Module verwendet, die an der Universität Münster für
die Analyse von TAP-Daten entwickelt wurden [119]. Für eine quantitative Analyse der To-
mogramme mit verbesserter Statistik wurden Konzentrationsprofile über die sog. Proximity
Histogram-Methode [120] mithilfe des Programms „IVAS 3.6“ von CAMECA durchgeführt.
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berechnet. Dabei ist c0 der gemessene Mittelwert der Konzentration. Innerhalb des 2σ-




5.1 Mikrostruktur der unveredelten Al–Si Legierungen
Im Folgenden werden die mikrostrukturellen Untersuchungen an den unveredelten Legierun-
gen vorgestellt. Es wird gezeigt, dass die Al–10Si Legierung eine sehr ähnliche eutektische
Mikrostruktur im Vergleich zur Al–15Si Legierung aufweist und damit die hier vorgestellten
Ergebnisse der TEM-Untersuchungen und FIB-Tomographie für beide untersuchten Al–Si Le-
gierungen gleichermaßen gelten. Aus diesem Grund konzentriert sich der folgende Abschnitt
zu den Ergebnissen der unveredelten Mikrostruktur auf die Al–15Si Legierung. Dabei sind
Teile der Arbeit an den untersuchten Al–15Si Legierungen bereits veröffentlicht [121].
5.1.1 Mikrostrukturelle Merkmale
In Abb. 5.1 sind lichtmikroskopische Aufnahmen der Mikrostruktur von geätzten Oberflä-
chen der beiden unveredelten Legierungen (a) Al–10Si und (b) Al–15Si dargestellt. Die Mi-
krostruktur der untereutektischen Al–10Si Legierung in Abb. 5.1a besteht aus primären Al-
Dendriten (hell) und typisch unveredeltem Al–Si Eutektikum, d.h. einer eutektischen Si-Phase
(dunkel) mit grober nadelförmiger (lamellarer, in 3-D: plattenförmiger) Morphologie in ei-
ner eutektischen Al-Matrix (hell). Vereinzelt konnten in der Mikrostruktur polyedrische Si-
Primärkristalle beobachtet werden (markiert durch Pfeil in Abb. 5.1a).
Die Mikrostruktur der übereutektischen Al–15Si Legierung in Abb. 5.1b weist neben poly-
edrischen Si-Primärkristallen (dunkel), die meist vollständig von einem (hellen) Halo aus pri-
mären Al-Mischkristallen umgeben sind, ebenfalls ein typisch unveredeltes Al–Si Eutektikum
auf. Von den Si-Primärkristallen (bzw. dem anschließenden Al-Mischkristallbereich) ausge-
hend besteht das Al–Si Eutektikum dabei bevorzugt aus strahlenförmig nach außen gerichteten
Si-Platten.
a b
Abb. 5.1: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Mikrostruktur der unveredelten (a) Al–10Si
Legierung und (b) der Al–15Si Legierung (geätzte Oberflächen).
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In Abb. 5.2a ist eine REM-Aufnahme des Al–Si Eutektikums der unveredelten Al–10Si Le-
gierung gezeigt. Es ist deutlich die plattenförmige Si-Phase (dunkel) innerhalb einer eutek-
tischen Al-Matrix zu erkennen. Die Dicke der Si-Platten ist 250–800 nm (gemessen in der
x–y-Abbildungsebene ± 50 nm). Neben den zwei Hauptbestandteilen des Al–Si Eutektikums
(Al und Si) konnten mithilfe der REM-Untersuchungen zusätzlich vorhandene, von Verunrei-
nigungen stammende intermetallische Phasen, und deren spezifische Morphologie identifiziert
werden. Diese helleren (weißen) Phasen (siehe Pfeile in Abb. 5.2a) wurden fein-verteilt im Al–
Si Eutektikum vorgefunden. In Abb. 5.2b ist die REM-Aufnahme eines typischen FIB-Schnitts
am unveredelten Al–Si Eutektikum der Al–15Si Legierung unter Verwendung des REM-EsB-
Detektors dargestellt. Einige sehr kleine, runde Phasen mit Durchmesser ≤ 500 nm (siehe Pfei-
le in Abb. 5.2b) werden bei Untersuchungen, die ausschließlich auf morphologischen Informa-
tionen basieren, kaum von den eutektischen Si-Platten unterschieden. Die 2-D Morphologie
der größeren Phasen (mit Größen von 1–5 µm) ist zunächst nicht eindeutig den in der Literatur
bekannten 2-D Morphologien zuzuordnen, wird aber im nächsten Abschnitt 5.1.2 angegeben.
Die chemische Zusammensetzung der hellen Phasen wurde mittels REM-EDX-Messungen an
den Schnittflächen von FIB-Schnitten untersucht. Es hat sich gezeigt, dass diese Phasen das
Verunreinigungselement Fe sowie zusätzliche Verunreinigungselemente enthalten, die in den
untersuchten Al–Si Legierungen vorhanden sind.
a b
Abb. 5.2: REM-Aufnahmen der eutektischen Mikrostruktur der unveredelten Al–Si Legierun-
gen: (a) Inlens SE-Aufnahme der polierten Oberfläche der Al–10Si Legierung. (b) REM-EsB-
Aufnahme eines FIB-präparierten Querschnitts in der eutektischen Mikrostruktur der Al–15Si
Legierung (dunkelgrau = Al, hellgrau = Si, weiß = Fe-reiche Phase). Einige Fe-reiche Phasen
mit Größen ≤ 500 nm sind durch Pfeile markiert.
Es ist in Abb. 5.2b deutlich zu erkennen, dass sowohl die Si-Platten als auch die Fe-reichen
Phasen in einer eutektischen Al-Matrix eingebettet sind. Innerhalb der eutektischen Al-Phase
variiert der Kontrast leicht aufgrund kristallographischer Orientierungsunterschiede des poly-
kristallinen Aufbaus der Al-Matrix.
Wegen der sehr ähnlichen Verteilung und Morphologie der Fe-reichen Phasen in den unver-
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edelten Al–Si Legierungen, werden im Folgenden die Untersuchungen zu Struktur, 2-D und
3-D Morphologie der Fe-reichen Phasen in der Al–15Si Legierung im Detail vorgestellt.
5.1.2 Identifizierung der Fe-reichen Phase
Eine Zuordnung der Kristallstruktur und damit des Typs der Fe-reichen Phase ist nicht ein-
deutig, wenn ausschließlich von morphologischen Informationen auf die Kristallstruktur ge-
schlossen wird. Diese auf Morphologie basierende Zuordnung kann aufgrund ähnlicher Mor-
phologien verschiedener Phasen irreführend sein [122]. Deswegen wurde im Rahmen dieser
Arbeit eine eindeutige Identifizierung der Fe-reichen Phasen sowohl durch Strukturbestim-






Abb. 5.3: Fe-reiche α-Phase in der unveredelten Al–15Si Legierung: (a) TEM-Hellfeld-
Aufnahme zeigt die 2-D Morphologie „chinesischer Zeichen“. (b) SAED-Aufnahme der Fe-
reichen α-Phase entlang der [3¯5¯1]-Zonenachse.
Sowohl die Fe-reichen als auch die von weiteren Verunreinigungen stammenden interme-
tallischen Phasen, erscheinen in TEM-Hellfeld-Untersuchungen wegen dem Massenkontrast
dunkler als das umgebende Al–Si Eutektikum. In Abb. 5.3a ist eine typische TEM-Hellfeld-
Aufnahme einer Fe-reichen Phase in der eutektischen Mikrostruktur der unveredelten Al–
15Si Legierung gezeigt. Eine dazugehörige SAED-Aufnahme ist in Abb. 5.3b dargestellt. In
Tab. 5.1 sind die Ergebnisse der TEM-Untersuchungen der im unveredelten Al–Si Eutektikum
beobachteten Fe-reichen Phasen zusammengefasst.
Die Kristallstruktur der Fe-reichen Phase wurde in dieser Arbeit als kubisch-raumzentriert
(krz), Raumgruppe Im3, mit Gitterparameter a = 1,271 nm identifiziert. Die mittlere chemi-
sche Zusammensetzung dieser Phase (siehe Tab. 5.1) weist eine Stöchiometrie von Al12(Fe,
Mn)4Si2 auf und entspricht einer Fe-reichen Phase vom Typ α-Al(Fe, Mn)Si mit 138 Ato-
men/Einheitszelle [123]. Es wurde beobachtet, dass diejenigen Fe-reichen α-Phasen mit Grö-
ßen bis zu ∼ 5 µm in Abb. 5.2b eine 2-D Morphologie besitzen, die in der Literatur als sog.
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Tab. 5.1: Kristallstruktur und mittlere chemische Zusammensetzung der Fe-reichen
Phase (in at.%) gemessen über Feinbereichs-Elektronenbeugung bzw. energiedispersi-
ve Spektroskopie im Transmissionselektronenmikroskop.
Fe-reiche Phase 2-D Morphologie Kristallstruktur Gitterparameter Al Si Fe Mn
nm at.%
α „Chinesische Zeichen“ Kubisch (krz) a = 1,271 66,9 11,5 21,1 0,5
„chinesische Zeichen“ bekannt ist. Der Ausdruck „chinesische Zeichen“ wird dabei allgemein
akzeptiert um bestimmte (Fe-reiche) intermetallische Phasen in 2-D zu charakterisieren [54].
5.1.3 3-D Mikrostruktur
Die Darstellung der 3-D Morphologie der eutektischen Si-Phase und der Fe-reichen α-Phase
mittels FIB-Tomographie ist in Abb. 5.4a für die unveredelte Al–15Si Legierung gezeigt.
Die Si-Platten in der unveredelten Legierung wachsen verzweigt und formen dadurch ein
lamellares Netzwerk von Si-Platten aus. Es konnte in 3-D beobachtet werden, dass sich die
Fe-reichen Phasen stets in unmittelbarer Nähe der Si-Platten befinden. Dabei liegen sie nicht
notwendigerweise an den Enden bzw. Ecken der Si-Platten, wie in einer früheren Studie [21]
im TEM beobachtet wurde, sondern sind auch entlang der Plattenoberflächen zu finden.
Diejenigen Fe-reichen α-Phasen mit Durchmesser ≤ 500 nm (siehe Pfeile in Abb. 5.2b)












Abb. 5.4: Darstellung der 3-D Morphologie a) der eutektischen Si-Phase (in cyan) und der Fe-
reichen α-Phase (in magenta) sowie (b) separate Darstellung nur der Fe-reichen α-Phasen in
der unveredelten Al–15Si Legierung mittels FIB-EsB Tomographie. Die eutektische Al-Phase
ist übersichtshalber nicht gezeigt.
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Des Weiteren wurde beobachtet, dass sich die Fe-reichen α-Phasen als Einschlüsse zwischen
den Si-Platten und der eutektischen Al-Matrix ausscheiden. Eine separate 3-D Darstellung
der Fe-reichen Phasen ist in Abb. 5.4b gezeigt. Die feine 3-D Morphologie solcher Fe-reichen
Phasen wurde bisher als „verschachtelt-verzweigte“ Struktur beschrieben [26]. Im Rahmen
dieser Arbeit wurde beobachtet, dass sich die Fe-reiche α-Phase entweder in sphärischer
Morphologie ausbildet oder als dünne, sehr flache „Blätter“, die bevorzugt entlang der Ober-
fläche der Si-Platten liegen. Oft verbinden diese „Blätter“ zwei unterschiedliche Si-Platten
entlang der Grenzfläche zweier eutektischer Al-Körner. Der abgeschätzte Volumenanteil der
eutektischen Si-Phase innerhalb des untersuchten Volumens in Abb. 5.4a beträgt 13,6 Vol.%,
der Volumenanteil der Fe-reichen α-Phase 0,3 Vol.%.
5.2 Mikrostruktur der Sr-veredelten Al–Si Legierungen
5.2.1 Mikrostrukturelle Merkmale
In den Sr-veredelten Legierungen konnte an geätzten Proben lichtmikroskopisch die
Verteilung der Fe-reichen Phasen innerhalb der eutektischen Körner und somit auch der
mikrostrukturelle Aufbau der eutektischen Körner (z.B. eutektische Zell- und Korngren-
zen) beobachtet werden. Dies ist möglich, da die eutektischen Korn- und Zellgrenzen
in Sr-veredelten Legierungen durch die Anreicherung von Verunreinigungen leichter zu
identifizieren sind [124]. Im Folgenden werden lichtmikroskopische Aufnahmen von geätzten
Oberflächen der Mikrostruktur beider Sr-veredelten Legierungen Al–10Si (200 ppm Sr) bzw.
Al–15Si (60 ppm Sr) gezeigt und bzgl. ihrer Gefügebestandteile beschrieben. Da im Rahmen
dieser Arbeit beobachtet wurde, dass die Sr-veredelte eutektische Mikrostruktur (wie im Fall
der unveredelten Mikrostruktur) für beide Al–10Si und Al–15Si Legierungen sehr ähnlich ist,
werden im Abschnitt zu den TEM-Untersuchungen nur die Ergebnisse für die Sr-veredelte
Al–10Si Legierung vorgestellt.
Sr-veredelte Al–15Si Legierung
In Abb. 5.5 sind lichtmikroskopische Aufnahmen der Sr-veredelten Mikrostruktur der Al–15Si
Legierung gezeigt. Es ist in Abb. 5.5a deutlich zu erkennen, dass die primären Gefügebestand-
teile, in Form von polyedrischen Si-Primärkristallen und Al-Dendriten, inhomogener verteilt
sind als im unveredelten Zustand (siehe Abb. 5.1b). Die Si-Primärkristalle sind größer bei
geringerer Anzahl pro Flächeneinheit und liegen in der Mikrostruktur angehäuft vor, d.h. es
existiert eine Clusterbildung der Si-Primärkristalle in der Schmelze.
Der in Abb. 5.5a rechteckig markierte Bereich ist in (b) vergrößert abgebildet. Die drei in
Abb. 5.5a gezeigten Si-Primärkristalle in der Mitte sind von hellen und dunklen Bereichen,





Abb. 5.5: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Mikrostruktur der Sr-veredelten Al–15Si Le-
gierung (geätzte Oberfläche): (a) Die Verteilung der eutektischen Körner wird durch Hellig-
keitsunterschiede sichtbar. Die rechteckige Fläche markiert ein eutektisches Korn, das vergrö-
ßert in (b) abgebildet ist. Drei Bereiche mit unterschiedlichen mikrostrukturellen Merkmalen
im eutektischen Korn sind gekennzeichnet: unveredelter Bereich mit Si-Primärkristallen in
der Kornmitte (Bereich A), veredelte eutektische Mikrostruktur (Bereich B), Bereich des Zu-
sammenstoßes eutektischer Körner (Bereich C).
dass die eutektischen Körner in der übereutektischen Al–15Si Legierung unmittelbar an den
Si-Primärkristallen gewachsen sind. Die drei Si-Primärkristalle in Abb. 5.5b kennzeichnen
somit das Zentrum eines eutektischen Korns.
Es konnten in der Sr-veredelten Al–15Si Legierung drei durch mikrostrukturelle Merkmale
unterscheidbare Bereiche innerhalb eines eutektischen Korns identifiziert werden:
• Bereich A: entspricht dem sehr hellen (weißen) Bereich, der aus unveredeltem Al–Si
Eutektikum (Si-Platten) mit einem oder mehreren Si-Primärkristallen in der Kornmitte
besteht.
• Bereich B: entspricht dem hellen (Übergangs-)Bereich, in dem veredeltes Al–Si Eutek-
tikum mit feinen Si-Fasern sowie nahezu keine Fe-reichen Phasen vorliegen.
• Bereich C: entspricht dem dunklen (äußeren) Bereich mit veredeltem Al–Si Eutektikum
und eutektischen Zell- und Korngrenzen. Es wurden hier zwei Fe-reiche Phasen (mit der
2-D Morphologie „chinesischer Zeichen“ bzw. sehr feine, dünne Nadeln) entlang eutek-
tischer Zell- und Korngrenzen identifiziert. Zusätzlich zur eutektischen Mikrostruktur
liegen in dem äußeren Bereich primäre Al-Dendriten vor.
Sr-veredelte Al–10Si Legierung
Die Mikrostruktur der Sr-veredelten Al–10Si Legierung (siehe Abb. 5.6a) enthält wie im un-
veredelten Zustand primäre Al-Dendriten, die gleichmäßig in der Mikrostruktur verteilt sind.
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Das Al–Si Eutektikum besteht aus hellen, runden Bereichen mit Radien von bis zu 650 µm,
die von dunkleren Bereichen umgeben sind. Es wird angenommen, dass durch die Hellig-
keitsunterschiede mikrostrukturelle Unterschiede im Aufbau der eutektischen Körner sichtbar





Abb. 5.6: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Mikrostruktur der Sr-veredelten Al–10Si Le-
gierung (geätzte Oberfläche): (a) Die Helligkeitsunterschiede innerhalb des Al–Si Eutekti-
kums lassen sich auf mikrostrukturelle Unterschiede der eutektischen Körner zurückführen.
Die rechteckige Fläche markiert ein eutektisches Korn, das vergrößert in (b) abgebildet und
durch drei unterschiedliche Bereiche gekennzeichnet ist. Bereich 1: zentraler Bereich (Korn-
mitte) mit fein-veredeltem Al–Si Eutektikum ohne Fe-reiche Phasen; Bereich 2: ringförmiger
Übergangsbereich mit fein-veredeltem Al–Si Eutektikum und eutektischen Zellgrenzen, an
denen Fe-reiche Phasen mit 2-D Morphologie „chinesischer Zeichen“ (siehe Pfeil) vorliegen;
Bereich 3: äußerer Bereich mit fein-veredeltem Al–Si Eutektikum (radial nach außen gerich-
tete Si-Fasern) und Fe-reiche Nadeln entlang eutektischer Zellgrenzen (siehe Pfeile).
Der in Abb. 5.6a rechteckig markierte Bereich ist in (b) vergrößert abgebildet. Mithilfe um-
fangreicher lichtmikroskopischer Untersuchungen in Kombination mit REM-Untersuchungen
konnten drei durch mikrostrukturelle Merkmale unterscheidbare Bereiche innerhalb der eu-
tektischen Körner der Sr-veredelten Al–10Si Legierung definiert werden:
• Bereich 1 entspricht dem Zentrum des hellen Bereichs, d.h. der Kornmitte (Kornbereich
mit r < 400 µm). Hier weist das eutektische Korn ein typisch fein-veredeltes Al–Si
Eutektikum mit feinen Si-Fasern sowie keine Fe-reichen Phasen auf.
• Bereich 2 entspricht dem ringförmigen Übergangsbereich um die Kornmitte, der in
Abb. 5.6 ebenfalls hell erscheint (Kornbereich mit 400 µm ≤ r ≤ 650 µm). In die-
sem Übergangsbereich liegt das Al–Si Eutektikum ebenfalls fein-veredelt vor, enthält
jedoch teilweise eutektische Zellgrenzen. Entlang dieser eutektischen Zellgrenzen be-
finden sich Fe-reiche Phasen mit der 2-D Morphologie „chinesischer Zeichen“ (siehe
Pfeil im Bereich 2 in Abb. 5.6b).
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• Bereich 3 entspricht dem äußeren, dunklen Bereich des Korns (Kornbereich mit
r > 650 µm). Hier besteht das Al–Si Eutektikum vorwiegend aus eutektischen Zellen mit
Si-Fasern, die radial vom Wachstumszentrum aus nach außen gerichtet sind. Eine zwei-
te Fe-reiche Phase, die in 2-D in Form dünner Nadeln vorliegt und in den unveredelten
Legierungen nicht beobachtet wurde, ist im äußeren Bereich des Korns zu finden (siehe
Pfeile im Bereich 3 in Abb. 5.6b). Diese Fe-reichen Nadeln dienen häufig als definierte
Abgrenzungsmerkmale der einzelnen eutektischen Zellen.
Zusätzlich zur Anreicherung der Fe-reichen Phasen an eutektischen Zellgrenzen befindet sich
eine vermehrte Anreicherung der Fe-reichen Phasen an den eutektischen Korngrenzen, d.h.
an den Stellen, an denen die eutektischen Körner zusammengestoßen sind. Eine eindeutige
Abgrenzung der einzelnen eutektischen Körner ist jedoch in 2-D Schliffbildern aufgrund der
Überlagerung der eutektischen Mikrostruktur mit den primären Al-Denriten nur schwierig zu
erkennen.
5.2.2 Eutektische Zellen und Zellgrenzen
In den Sr-veredelten Legierungen kann man die eutektischen Zellgrenzen wegen der Gefüge-
vergröberung und den Einschlüssen der Fe-reichen Phasen an den eutektischen Zellgrenzen
im REM gut erkennen.
In Abb. 5.7 sind REM-Aufnahmen des Al–Si Eutektikums aus den Bereichen 2 und 3 inner-
halb eines eutektischen Korns der Sr-veredelten Al–10Si Legierung dargestellt.
aba 2Bereich 3Bereich
Abb. 5.7: REM-Aufnahmen des Al–Si Eutekikums aus verschiedenen Bereichen inner-
halb eines eutektischen Korns in der Sr-veredelten Al–10Si Legierung: (a) REM-Inlens SE-
Aufnahme der eutektischen Mikrostruktur im Übergangsbereich (Bereich 2). (b) REM-EsB-
Aufnahme der eutektischen Mikrostruktur im äußeren Bereich (Bereich 3).
Das veredelte Al–Si Eutektikum im Bereich 2 (siehe Abb. 5.7a) weist feine, gedrungen aus-
gebildete runde Si-Fasern mit kleinen Faserabständen auf. Die Si-Fasern wachsen stark ver-
zweigt innerhalb von eutektischen Zellen, wobei die einzelnen Zellen durch geringe Orientie-
rungsunterschiede der Si-Fasern (erkennbar durch leicht unterschiedliche Faserabstände) und
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die eutektischen Zellgrenzen durch Einschlüsse von Fe-reichen Phasen (markiert durch Pfei-
le in Abb. 5.7a) zu erkennen sind. Das Al–Si Eutektikum weist in der Nähe der eutektischen
Zellgrenzen eine Vergröberung der Morphologie der eutektischen Si-Phase auf, d.h. die eutek-
tische Si-Phase ist hier weniger fein und faserförmig ausgebildet und besitzt größere Abstän-
de innerhalb der Al-Matrix. Die eutektischen Zellen und somit auch die Fe-reichen Phasen
wurden bevorzugt in der Nähe von primären Al-Dendriten beobachtet (siehe linke Pfeile in
Abb. 5.7a). Das veredelte Al–Si Eutektikum in Bereich 3 (siehe Abb. 5.7b) besteht aus feinen
Si-Fasern, die bevorzugt ausgerichtetes Wachstum vom Zentrum des eutektischen Korns radi-
al nach außen aufweisen. In der Nähe der eutektischen Zellgrenzen existiert in Bereich 3 keine
Vergröberung der Morphologie der eutektischen Si-Phase, jedoch ein bevorzugtes Wachstum
der feinen Si-Fasern in Richtung der eutektischen Zellgrenzen. Es sind deutlich die dünnen
Fe-reichen Nadeln in einem verbundenen Netzwerk entlang der eutektischen Zellgrenze zu
erkennen.
Um die mikrostrukturellen Merkmale der eutektischen Zellen im Detail zu untersuchen, wur-
den innerhalb der drei gekennzeichneten Bereiche des Korns in Abb. 5.6b gezielt FIB-Schnitte
durchgeführt. In Abb. 5.8 sind REM-Aufnahmen der Mikrostruktur an den Schnittflächen von
FIB-Schnitten aus den drei Bereichen dargestellt: (a) fein-veredeltes Al–Si Eutektikum (so-
wohl im Bereich 1 als auch innerhalb der eutektischen Zellen im Bereich 2 beobachtet), (b)
eutektische Zellgrenze und Fe-reiche Phase mit der deutlich ausgeprägten 2-D Morphologie
„chinesischer Zeichen“ (Bereich 2) und (c) eutektische Zellgrenze mit dünnen Fe-reichen Na-
deln (Bereich 3).
a ab ac2Bereich1Bereich 3Bereich
Abb. 5.8: REM-Inlens SE-Aufnahmen der Schnittflächen von FIB-Schnitten an mikrostruk-
turellen Merkmalen der Sr-veredelten Al–10Si Legierung (siehe Abb. 5.6). (a) Bereich 1: ver-
edeltes Al–Si Eutektikum mit sehr fein ausgebildeten Si-Fasern; (b) Bereich 2: vergröbertes
Al–Si Eutektikum und Fe-reiche α-Phase mit der 2-D Morphologie „chinesischer Zeichen“
(weiß) entlang der eutektischen Zellgrenze; (c) Bereich 3: Al–Si Eutektikum mit feinen Si-
Fasern und Fe-reichen δ-Plättchen (weiß) an der eutektischen Zellgrenze. Die Pfeile in (b)
und (c) markieren die Grenzflächen der (polykristallinen) eutektischen Al-Matrix.
Entlang der eutektischen Zellgrenzen in Abb. 5.8b und c wurden zusätzlich FIB-Serienschnitte
aufgenommen und zu FIB-Tomogrammen weiterverarbeitet (siehe Abschnitt 5.2.4). Das fein-
veredelte Al–Si Eutektikum in Abb. 5.8a besteht aus dicht gedrungenen Si-Fasern mit sehr
kleinen Faserabständen ∼1 µm und einer eutektischen Al-Matrix, in der keine kristallogra-
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phischen Orientierungsunterschiede erkennbar sind. Dies weist auf kontinuierliches (gekop-
peltes) Wachstum der eutektischen Al-Phase innerhalb der fein-veredelten Bereiche hin. Die
Mikrostruktur an den eutektischen Zellgrenzen im Bereich 2 (siehe Abb. 5.8b) besteht aus
vergröberten, weniger rund ausgebildeten Si-Fasern mit größeren Faserabständen ≥ 2 µm und
einer polykristallinen eutektischen Al-Matrix. An den Grenzflächen der Al-Matrix (markiert
durch Pfeile in Abb. 5.8b) ist die Fe-reiche Phase mit der 2-D Morphologie „chinesischer
Zeichen“ sichtbar. Diese Fe-reiche Phase scheidet sich in den Sr-veredelten Legierungen mit
Größen ≥ 5 µm aus und ist somit größer als im unveredelten Zustand (siehe Abb.5.2).
Die Mikrostruktur an den eutektischen Zellgrenzen in Bereich 3 (siehe Abb. 5.8c) weist sehr
fein ausgebildete Si-Fasern sowie Grenzflächen der eutektischen Al-Matrix (markiert durch
Pfeile in Abb. 5.8c) auf. Die Si-Fasern wurden (bei FIB-Serienschnitten entlang der eutekti-
schen Zellgrenzen) häufig entlang ihrer Faserachse angeschnitten. Eine Si-Faser, die entlang
ihrer Oberfläche angeschnitten wurde, ist z.B. in Abb. 5.8c rechts von der eutektischen Zell-
grenze zu erkennen. Dies weist darauf hin, dass die Si-Fasern bevorzugt in Richtung der eu-
tektischen Zellgrenzen wachsen. In der Nähe der Grenzflächen der Al-Matrix (markiert durch
Pfeile in Abb. 5.8c) befinden sich ≤ 250 nm dünne Fe-reiche Nadeln. Diese Nadeln sind in 3-D
plattenförmig und wurden nicht unmittelbar an den Grenzflächen der eutektischen Al-Matrix
beobachtet. Die dünnen Fe-reichen Plättchen wachsen anisotrop und erreichen Längen von
einigen µm (gemessen auf der Probenoberfläche). Außerdem konnte im Rahmen dieser Arbeit
beobachtet werden, dass in 2-D Abbildungen getrennt vorliegende Fe-reiche Plättchen oft in
3-D verbunden sind.
5.2.3 Identifizierung der Fe-reichen Phasen
Eine Fe-reiche Phase mit der 2-D Morphologie „chinesischer Zeichen“ an einer eutektischen
Zellgrenze aus Bereich 2 ist mittels TEM-Hellfeld in Abb. 5.9a gezeigt. Die Phase weist zwar
keine Facetten, jedoch eine stark gewundene Oberfläche auf. Ein aus dem gekennzeichneten
Bereich aufgenommene SAED-Aufnahme ist in Abb. 5.9b dargestellt. Die Kristallstruktur ist
wie im Fall der unveredelten Legierungen kubisch-raumzentriert (krz), Raumgruppe Im3, mit
Gitterparameter a = 1,253 nm. Durch SAED-Untersuchungen aus verschiedenen Bereichen
der in Abb. 5.9a gezeigten Fe-reichen Phase wurde festgestellt, dass die Phase aus polykris-
tallinen Bereichen zusammengesetzt ist. Daraus folgt, dass mehrere getrennt gewachsene Fe-
reiche Phasen an den eutektischen Zellgrenzen zusammengestoßen sein müssen. Die mittlere
chemische Zusammensetzung dieser Fe-reichen Phasen (siehe Tab. 5.2) weist eine Stöchiome-
trie von Al14Fe3Si2 auf. Die Fe-reiche Phase ist vom Typ α-Al(Fe, Mn)Si und somit ähnlich
der Fe-reichen Phase in den unveredelten Legierungen (siehe Abb. 5.3).
Eine TEM-Hellfeld-Aufnahme der zweiten Fe-reichen Phase mit nadel- (2-D) bzw. plättchen-












Abb. 5.9: Mikrostruktur der Sr-veredelten Al–10Si Legierung: (a) TEM-Hellfeld-Aufnahme
und (b) SAED-Aufnahme der Fe-reichen α-Phase entlang der [¯133]-Zonenachse; (c) TEM-
Hellfeld-Aufnahme und (d) SAED-Aufnahme der Fe-reichen δ-Phase entlang der [100]-
Zonenachse.
Fe-reichen Plättchen sind in Abb. 5.9c deutlich Zwillingsebenen zu erkennen. Dies lässt auf
anisotropes facettiertes Wachstum der Plättchen entlang bestimmter Richtungen schließen.
Die SAED-Aufnahme in Abb. 5.9d stammt von dem mit dem Pfeil markierten Plättchen. Die
Kristallstruktur der Fe-reichen Plättchen entspricht einer tetragonalen Struktur mit der Ein-
heitszelle des Typs PdGa5 und den Gitterparametern a = 0,614 nm und c = 0,957 nm. Diese
Struktur ist in Übereinstimmung mit der Al3FeSi2-Phase, die in Ref. [125] beobachtet wurde
und in der Literatur als Fe-reiche δ-Phase bekannt ist [126].
Tab. 5.2: Kristallstruktur und mittlere chemische Zusammensetzung der Fe-reichen
Phasen (in at.%) gemessen über Feinbereichs-Elektronenbeugung bzw. energiedisper-
sive Spektroskopie im Transmissionselektronenmikroskop. Das Verhältnis Fe/Si wurde
zum Vergleich mit Literaturwerten über Gew.% berechnet.
Fe-reiche Phase 2-D Morphologie Kristallstruktur Gitterparameter Al Si Fe Fe/Si
nm at.%
α „Chinesische Zeichen“ Kubisch (krz) a = 1,253 73,6 10,4 16,0 3,1
δ Nadeln Tetragonal a = 0,614; c = 0,957 57,1 27,6 15,3 1,1
Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine leicht abweichende Stöchiometrie (Al4FeSi2) für die
Fe-reiche δ-Phase gemessen. In Tab. 5.2 ist die TEM-Analyse der in den Sr-veredelten Al–Si
Legierungen beobachteten Fe-reichen Phasen zusammengefasst. Es ist demnach zu erkennen,




Um die Morphologie der eutektischen Si-Phase in 3-D zu untersuchen, wurde gezielt ein FIB-
Tomogramm im Bereich B des eutektischen Korns der Sr-veredelten Al–15Si Legierung (siehe
Abb. 5.5b) erstellt. Die beobachtete 3-D Morphologie ist in Abb. 5.10a in einem analysierten
Volumen von 21,2 × 15,9 × 8,6 µm3 und in Abb. 5.10b in einem Ausschnitt (11 × 2 × 9 µm3)












Abb. 5.10: Darstellung der 3-D Morphologie der eutektischen Si-Phase und der Fe-reichen
Phase in der Sr-veredelten Al–15Si Legierung mittels FIB-Tomographie: (a) korallenförmiges
Netzwerk der Si-Fasern im Bereich B des eutektischen Korns; (b) Ausschnitt (11 × 2 × 9 µm3)
aus (a); (c) 3-D Morphologie der Fe-reichen α-Phase im Bereich C des eutektischen Korns.
In Abb. 5.10a ist eine überwiegend korallenförmiges Netzwerk der eutektischen Si-Phase zu
erkennen. Mit dem Ausschnitt in Abb. 5.10b wird jedoch deutlich, dass die Morphologie der
eutektischen Si-Phase eher als Übergangsform von schmalen Si-Plättchen zu Si-Fasern be-
steht. Die feinen Si-Fasern sind miteinander verbunden und bilden ein hochverzweigtes Netz-
werk aus. Der abgeschätzte Volumenanteil der eutektischen Si-Phase innerhalb des untersuch-
ten Volumens in Abb. 5.10a beträgt 12 Vol.%.
Abb. 5.10c zeigt die 3-D Darstellung einer Fe-reichen α-Phase mit der 2-D Morphologie „chi-
nesischer Zeichen“, die in der Sr-veredelten Al–15Si Legierung an den eutektischen Zellgren-
zen im Bereich C der eutektischen Körner (siehe Abb. 5.5b) beobachtet wurde. In 3-D ähnelt
die Form der Fe-reichen α-Phase nicht mehr „chinesischen Zeichen“, sondern stellt sich als
sehr komplexe Struktur heraus, die in einem hochverzweigten Netzwerk konzentriert vorliegt.
Die Fe-reiche α-Phase ist dabei wesentlich größer als in den untersuchten unveredelten Al–Si
Legierungen (siehe Abb. 5.4b). Zusätzliche intermetallische Phasen von Verunreinigungsele-
menten, die in der Sr-veredelten Al–15Si vorhanden sind (z.B. Pb, siehe Tab. 3.1), erscheinen
als sehr helle Ausscheidungen innerhalb des hochverzweigten Fe-reichen Netzwerks (weiß in
Abb. 5.10b). Diese intermetallischen Phasen weiterer Verunreinigungen sind in 3-D annähernd
sphärisch mit Durchmessern bis zu 700 nm.
Die 3-D Mikrostruktur der eutektischen Si-Phase (cyan) und der Fe-reichen α-Phase (magen-













Abb. 5.11: Darstellung der 3-D Mikrostruktur an der eutektischen Zellgrenze im Bereich 2
eines eutektischen Korns der Sr-veredelten Al–10Si Legierung mittels FIB-Tomographie: 3-D
Morphologie der (a) eutektischen Si-Phase (in cyan) und der Fe-reichen α-Phase (in magenta);
(b) separat dargestellte Fe-reiche α-Phase.
veredelten Al–10Si Legierung (siehe Abb. 5.6b) ist in Abb. 5.11a gezeigt. Die z-Achse des
Tomogramms ist entlang der eutektischen Zellgrenze orientiert. Die FIB-Serienschnitte wur-
den hier mit einem Ionenstrom von 1 nA (∆z = 35 nm) durchgeführt. Die 3-D Morpholo-
gie der eutektischen Si-Phase liegt an der Zellgrenze nicht als feine Si-Fasern vor, sondern
besteht aus einem Übergang von gewölbten Si-Platten zu weniger runden Si-Fasern. Diese
vergröberte gewölbte Morphologie der eutektischen Si-Phase ist weniger verzweigt als die
feinen Si-Fasern innerhalb der eutektischen Zellen. Es konnte in 3-D beobachtet werden, dass
Fe-reiche α-Phasen als Einschlüsse zwischen der eutektischen Si-Phase und den eutektischen
Al-Körnern der beiden eutektischen Zellen vorliegen. Abb. 5.11a zeigt die 3-D Morphologie
der Fe-reichen α-Phasen als Einschlüsse dünner „Blätter“, die an den eutektischen Zellgrenzen
zu einem komplexen Netzwerk zusammengewachsen sind.
Eine separate 3-D Darstellung der Fe-reichen α-Phase aus einer Perspektive annähernd ent-
lang der eutektischen Zellgrenze (z-Achse) ist in Abb. 5.11b dargestellt. In 3-D erscheint die
Morphologie der Fe-reichen α-Phase als sehr komplexe Struktur mit stark gekrümmten Ober-
flächen, die Eindrücke der zusammengestoßenen eutektischen Zellen wiederspiegeln. Aus der
gezeigten Perspektive ist außerdem ersichtlich, dass die Fe-reiche α-Phase aus mehreren, an
der eutektischen Zellgrenze angereicherten Teilen besteht. Der abgeschätzte Volumenanteil
der eutektischen Si-Phase in einem untersuchten Volumen von 20,6 × 14,3 × 11,2 µm3 beträgt
14,9 Vol.%, der Volumenanteil der Fe-reichen α-Phase 2,2 Vol.%.
In Abb. 5.12a ist die 3-D Mikrostruktur der eutektischen Si-Fasern und der verbundenen Fe-













Abb. 5.12: Darstellung der 3-D Mikrostruktur an der eutektischen Zellgrenze im Bereich 3
eines eutektischen Korns der Sr-veredelten Al–10Si Legierung mittels FIB-Tomographie: 3-
D Morphologie der (a) eutektischen Si-Phase (in cyan) und der Fe-reichen δ-Plättchen (in
magenta); (b) separat dargestellte Fe-reiche δ-Plättchen.
Serienschnitte wurden für dieses Tomogramm mit einem Ionenstrom von 200 pA (∆z = 20 nm)
durchgeführt. Es ist deutlich eine bevorzugte Wachstumsorientierung der feinen Si-Fasern in
Richtung der Fe-reichen δ-Plättchen zu erkennen. Es ist auch ersichtlich, dass die Fe-reichen
Plättchen dabei um bereits vorhandene Si-Fasern herumgewachsen sind. Auf der Oberfläche
beobachtete morphologische Merkmale sind in Abb. 5.12b zu erkennen. Die Löcher weisen
auf Stellen hin, an denen die Fe-reichen δ-Plättchen die bereits vorhandenen Si-Fasern um-
wachsen haben. Die weitere Zunahme der Dicke der Fe-reichen δ-Plättchen kann außerdem zu
Prägungen bzw. Eindrücken von den umgebenden Si-Fasern auf der Oberfläche der Plättchen
führen (in Abb. 5.12b durch Pfeile markiert). Der abgeschätzte Volumenanteil der eutektischen
Si-Phase in einem untersuchten Volumen von 10,2 × 6,4 × 5,0 µm3 beträgt 18,8 Vol.%, der
Volumenanteil der Fe-reichen δ-Phase 2,0 Vol.%.
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5.3 TAP-Analyse der eutektischen Phasen
Um den Einfluss des Veredelungselements Sr auf die eutektische Mikrostruktur von Al–Si Le-
gierungen zu verstehen, ist eine genaue Kenntnis der Sr-Verteilung innerhalb der eutektischen
Al- und Si-Phase erforderlich. Zu diesem Zweck kam in dieser Arbeit die Analyse mittels
spannungs- und lasergepulster TAP an nadelförmigen Proben der Sr-veredelten Al–Si Legie-
rungen zum Einsatz. Die gewonnenen experimentellen Ergebnisse der TAP-Untersuchungen
werden im folgenden Abschnitt vorgestellt. Dabei wird auf jeweils eine Messung sowohl der
eutektischen Al- als auch der Si-Phase sowie auf eine Messung entlang der eutektischen Al/Si
Phasengrenze im Detail eingegangen. Die Ergebnisse zur spannungsgepulsten TAP-Analyse
der Sr-veredelten Al–15Si Legierung sind in Ref. [127], die Ergebnisse zur lasergepulsten
TAP-Analyse der Sr-veredelten Al–10Si Legierung sind in Ref. [128] veröffentlicht. Für die
jeweilige TAP-Messung wird im Folgenden detailliert das entsprechende Massenspektrum be-
schrieben und die detektierten Ereignisse den Elementen zugeordnet. Die eindeutige Zuord-
nung der Elemente zu Bereichen im Massenspektrum ist für die weitere Analyse der TAP-
Daten notwendig und wird in den gezeigten Massenspektren durch farbig markierte Bereiche
angegeben. Schließlich wird auf die quantitative Analyse der rekonstruierten Daten eingegan-
gen.
5.3.1 Eutektische Al-Phase
Abb. 5.13 zeigt das typische Massenspektrum einer Messung mit der spannungsgepulsten
TAP innerhalb der eutektischen Al-Phase in der Sr-veredelten Al–15Si Legierung (Anzahl
der detektierten Atome ∼ 2·105). Die Al-Atome der eutektischen Al-Phase wurden in den
spannungsgepulsten TAP-Messungen als ein- und zweifach geladene Ionen bei 27 amu (Ato-
mare Masseneinheit in atomic mass units, amu) bzw. 13,5 amu detektiert. Zusätzlich wurden
im Massenspektrum Signale von einfach geladenen Al-Hydriden, d.h. AlH+ und AlH2+, bei
28 und 29 amu identifiziert. Eine mögliche Überlagerung dieser Signale mit Si in Form von
einfach geladenen Si-Isotopen kann dabei ausgeschlossen werden, da in den Massenspektren
der eutektischen Al-Phase kein ausgeprägtes Signal vom einfach geladenen Isotop 30Si+ bei
30 amu vorlag.
In den spannungsgepulsten TAP-Messungen feldverdampften die Si-Atome innerhalb der eu-
tektischen Al-Phase ausschließlich im zweifach geladenen Zustand und kein messbares Signal
von Si-Hydriden wurde detektiert. Die Si2+-Isotopenverhältnisse wiesen Häufigkeiten auf,
die annähernd den natürlichen Isotopenverhältnissen des Si entsprachen. Aus diesem Grund
kann ein möglicher Überlapp der Si-Isotope (28Si2+ bzw. 29Si2+) mit zweifach geladenen Al-
Hydriden (AlH2+ bzw. AlH22+) ausgeschlossen werden. Die mittlere Si-Konzentration in der
eutektischen Al-Phase berechnet sich zu 1,64 ± 0,06 at.% Si. Neben den Signalen, die eindeu-
tig Al und Si zugeordnet werden konnten, wurde in jeder spannungsgepulsten TAP-Messung
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Abb. 5.13: Typisches Massenspektrum der eutektischen Al-Phase in der Sr-veredelten Al–
15Si Legierung, gemessen mit spannungsgepulster TAP.
ein Signal bei 28,5 amu detektiert. Dieses Signal stammt vermutlich vom Element Fe, das
als zweifach geladenes Hydrid FeH2+ bei 28,5 amu feldverdampft. Das bedeutet, dass das
bei 28 amu als AlH+ identifizierte Signal möglicherweise von zweifach geladenen Fe2+-Ionen
überlagert ist. Eine quantitative Abschätzung der Fe-Konzentration unter ausschließlicher Be-
rücksichtigung des 28,5FeH2+-Signals (nach Abzug des Untergrunds im Massensprektrum) er-
gibt eine mittlere Konzentration von 0,09 ± 0,01 at.% Fe. Dieser Wert ist jedoch deutlich höher
als die Löslichkeit von Fe in Al (siehe Abschnitt 2.1.2). In den in dieser Arbeit durchgeführ-
ten spannungsgepulsten TAP-Messungen der eutektischen Al-Phase wurden keine Signale von
ein- bzw. zweifach geladenen Sr-Isotopen im Bereich des Massenspektrums von 86–88 amu
bzw. 43–44 amu detektiert.
In Abb. 5.14a ist das dem Massenspektrum in Abb. 5.13 entsprechende Elementvertei-
lungsbild von Si-Atomen in der eutektischen Al-Phase in einem untersuchten Volumen von
11 × 11 × 162 nm3 dargestellt. Die Al-Atome sind übersichtshalber nicht gezeigt. Um die
lokale Verteilung der Si-Atome in der eutektischen Al-Phase zu untersuchen, wurde eine im
verwendeten Programm „Tap3Ddata“ enthaltene Clusteranalyse [129] mit einem Schwellwert
von ≥ 21 at.% Si durchgeführt.
Die 3-D Rekonstruktion eines an der Oberfläche des analysierten Volumens angeschnittenen
Si-reichen Clusters ist in Abb. 5.14b dargestellt. Die abgeschätzte Si-Konzentration des Clus-
ters (Anzahl der detektierten Atome ∼ 88) entspricht 81,8 ± 8,0 at.% Si. Da Al in Si praktisch
nicht löslich ist (siehe Abb. 2.1) wird die hohe Al-Konzentration des Clusters vermutlich auf
lokale Vergrößerungseffekte [130, 131] an der Grenzfläche zwischen Cluster und der umge-
benden Al-Matrix zurückzuführen sein. Lokale Vergrößerungseffekte als Rekonstruktionsar-











Abb. 5.14: Spannungsgepulste TAP-Messung der eutektischen Al-Phase in der Sr-veredelten
Al–15Si Legierung: (a) 3-D Rekonstruktion der Atompositionen von Si in der eutektischen
Al-Phase in einem analysierten Volumen von 11 × 11 × 162 nm3. Die Al-Atome sind über-
sichtshalber nicht gezeigt. Der rechteckig markierte Bereich ist in (b) vergrößert abgebildet.
(b) Position eines Si-reichen Clusters, berechnet mit einem Schwellwert von ≥ 21 at.% Si.
im Cluster bzw. der Ausscheidung enthaltenen Elemente und der Matrix. Bereiche, die lokal
eine höhere Verdampfungsfeldstärke als die Matrix besitzen, werden lateral vergrößert und mit
einer geringeren Dichte rekonstruiert [132]. Daraus folgt, dass vermutlich einige bei der Clus-
teranalyse berücksichtigte Al-Atome von der umgebenden eutektischen Al-Phase stammen.
Da das Volumen des angeschnittenen Si-reichen Clusters sehr klein ist (5 × 5 × 5 nm3), kann
diese clusterartige Anreicherung von Si-Atomen nicht eindeutig der eutektischen Si-Phase,
einem Si-Primärkristall oder sogar der Bildung eines kleinen Si-reichen Clusters in der eu-
tektischen Al-Phase zugeordnet werden. Jedoch kann davon ausgegangen werden, dass sich
keine Atome des Veredelungslements Sr entlang der Al/Si Grenzfläche des Si-reichen Clusters
befinden.
5.3.2 Eutektische Si-Phase
In Abb. 5.15 ist ein typisches Massenspektrum einer lasergepulsten TAP-Messung der eutek-
tischen Si-Phase in der Sr-veredelten Al–10Si Legierung dargestellt. Die Messung wurde mit
λ = 343 nm (UV), fPuls = 200 kHz, EPuls = 150 nJ bei einer Verdampfungsrate von 0,8–2,0%
durchgeführt (Anzahl der detektierten Atome ∼ 2,0·107). Der Hauptanteil der Si-Atome wur-
de im ein- und zweifach geladenen Zustand mit den Si-Isotopen zwischen 28-30 amu bzw.
14-15 amu und einem Si2+/Si+-Verhältnis von ca. 1,4 detektiert.
Geringe Mengen der Si-Atome feldverdampften zusätzlich als ein- bzw. zweifach geladene
SiOHx-Komplexe (ca. 0,5 at.% Si) mit dem größten Signal bei 23 amu von 28SiOH22+. Die
Al-Atome in der eutektischen Si-Phase wurden hauptsächlich als einfach geladene Al+-Ionen
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Abb. 5.15: (a) Typisches Massenspektrum der eutektischen Si-Phase in der Sr-veredelten Al–
10Si Legierung, gemessen mit lasergepulster TAP. (b) Bereich im Massenspektrum, in dem
die Sr-Atome als zweifach geladene Isotope detektiert wurden.
bei 27 amu und in geringen Mengen als Al2+ bei 13,5 amu detektiert. Die Existenz einfach ge-
ladener Al-Hydride AlH+ bzw. AlH2+ und deren mögliche Überlagerung mit den Si-Isotopen
bei 28 bzw. 29 amu kann wegen der guten Übereinstimmung der Si-Isotopenverteilung mit
den natürlichen Häufigkeiten vernachlässigt werden.
Innerhalb der eutektischen Si-Phase wurden die Sr-Atome als zweifach geladene Isotope zwi-
schen 43 und 44 amu detektiert (siehe Bereich des Massenspektrums in Abb. 5.15b). Die Isoto-
penverhältnisse der Sr-Ionen (88Sr2+– 82,8%, 87Sr2+– 7,3%, 86Sr2+– 9,9%) sind in guter Über-
einstimmung mit den natürlichen Häufigkeiten der Sr-Isotope (88Sr – 82,6 %, 87Sr – 7,0 %,
86Sr – 9,9 %, 84Sr – 0,56 %). Daraus folgt, dass eine mögliche Überlagerung des 88Sr2+-Isotops
mit einfach geladenem 28SiO+ bei 44 amu vernachlässigbar ist. Die Abwesenheit eines einfach
geladenen O+-Signals bei 16 amu und eines zweifach geladenen 28SiO-Signals bei 22 amu un-
terstützen die Annahme, dass die Isotope des einfach geladenen SiO-Komplexes nicht vorkom-
men. Auch die Existenz eines zweifach geladenen Sr-Hydrids SrH bei 45 amu und eine mög-
liche Überlagerung mit SiOH+ kann durch die Übereinstimmung der Sr-Isotopenverhältnisse
mit den natürlichen Häufigkeiten ausgeschlossen werden.
Die mittleren Konzentrationen der im gesamten Volumen identifizierten Elemente sind (nach
Abzug des Untergrunds im Massenspektrum) in Tab. 5.3 in der Reihenfolge absteigender Kon-
zentrationswerte aufgelistet.
Die ermittelte Ga-Konzentration von ca. 0,2 at.% im untersuchten Volumen entspricht einem
um zwei Größenordnungen höheren Wert als der ursprünglich in der Sr-veredelten Al–10Si
Legierung vorhandene Ga-Gehalt (∼ 0,002 at.% Ga, berechnet aus Tab. 3.2) und ist auf die
Implantation von Ga-Ionen bei der FIB-basierten Probenpräparation zurückzuführen.
Im Bereich des Massenspektrums von 35–37 amu liegen Signale mit geringen Intensitäten im
Abstand von 0,5 amu vor, die im Bezug auf das detektierte Signalverhältnis nicht eindeutig
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Tab. 5.3: Mittlere Konzentrationen (in at.%) der detektierten Elemente in der eutek-
tischen Si-Phase nach Untergrundabzug im Massenspektrum (Anzahl der detektierten
Atome ∼ 2,0·107). Der Fehler ist durch das 2σ-Intervall charakterisiert.
Al O Ga Sr ? P Ca B
0,645 ± 0,004 0,684 ± 0,004 0,224 ± 0,002 0,065 ± 0,001 0,049 ± 0,001 0,014 ± 0,001 0,013 ± 0,001 0,009 ± 0,001
einem Element und/oder Molekül zugeordnet werden können. Des Weiteren ist das Signal
bei 56 amu aufgrund seiner geringen Intensität nicht eindeutig dem Element Fe als einfach
geladenem 56Fe+-Isotop zuzuordnen, da das Signal auch von einfach geladenen, molekularen
28Si2-Ionen [133] stammen kann. Es wurde im analysierten Volumen in Abb. 5.16 beobachtet,
dass die identifizierten Elemente B, P und Ca (Verunreinigungselemente in der Sr-veredelten
Al–10Si Legierung, siehe Tab. 3.2) sowie die nicht eindeutig einem Element zuordenbaren
Signale (35–37 amu und 56 amu) annähernd homogen verteilt vorliegen.
Die dem Massenspektrum in Abb. 5.15 zugehörige 3-D Rekonstruktion der eutektischen
Si-Phase wurde in dieser Arbeit im Detail analysiert. Die Elementverteilung von Sr (rot)
und Al (blau) innerhalb der eutektischen Si-Phase ist in Abb. 5.16a in einem Volumen von
20 × 20 × 500 nm3 dargestellt. Die Si-Atome sind übersichtshalber nicht gezeigt.
Im untersuchten Volumen wurde eine insgesamt inhomogene Verteilung des Veredelungsele-
ments Sr beobachtet. Dabei ist im Bereich der Messung von z = 0–300 nm (linker Bereich des
Volumens in Abb. 5.16a) eine annähernd homogene Verteilung, d.h. keine lokalen Anreiche-
rungen von Sr und/oder anderen Elementen zu erkennen, während im Bereich der Messung
von z = 300–500 nm (rechter Bereich des Volumens in Abb. 5.16a) deutlich Anreicherungen
sowohl von Sr- als auch von Al-Atomen innerhalb der eutektischen Si-Phase sichtbar sind. Die
Verteilung der Sr-Atome (rot) in diesem Bereich ist als vergrößerter Auschnitt in Abb. 5.16b
gezeigt. In Abb. 5.16c sind den Sr-Atomen (rot) zusätzlich die Al-Atome (blau) überlagert. Es
sind mehrere Regionen zu erkennen, in denen Sr zusammen mit Al angereichert ist.
Der in Abb. 5.16c beobachtete Zusammenhang der Verteilung von Sr- und Al-Atomen
wurde mithilfe eines Konzentrationstiefenprofils entlang der z-Achse (Analyserichtung) des
Tomogramms in Abb. 5.16a noch deutlicher (siehe Abb. 5.16d). Die linke y-Achse in
Abb. 5.16d entspricht den lokalen Sr-Konzentrationen, die rechte y-Achse den lokalen Al-
Konzentrationen. Im linken Bereich der Messung (z.B. z = 0–70 nm) wurden die mittleren
Konzentrationen auf 0,035 ± 0,002 at.% Sr bzw. 0,113 ± 0,003 at.% Al berechnet.
Im rechten Bereich der Messung ist die Al-Konzentration innerhalb der eutektischen Si-Phase
viel höher als die Sr-Konzentration. Eine im Rahmen dieser Arbeit durchgeführte statistische
Auswertung (siehe Ref. [134]) des gesamten Volumens in Abb. 5.16a ergab, dass in den mit
Sr- und Al-Atomen angereicherten Bereichen (rechts in Abb. 5.16a) ca. 20% der gesamten








































































Abb. 5.16: Lasergepulste TAP-Messung der eutektischen Si-Phase in der Sr-veredelten Al–
10Si Legierung: (a) 3-D Rekonstruktion der Atompositionen von Sr (rot) und Al (blau) in
einem analysierten Volumen von 20 × 20 × 500 nm3. Die Si-Atome sind übersichtshalber
nicht gezeigt. (b) 3-D Atompositionen von Sr bzw. (c) Sr und Al im angereicherten Bereich
des in (a) gezeigten Volumens. (d) Konzentrationstiefenprofil von Sr und Al entlang der z-
Achse des Tomogramms in (a) mit 5 nm Schrittweite. (e) Konzentrationstiefenprofil von Al,
Sr und Si entlang eines Zylinders (∅ = 10 nm und 0,5 nm Schrittweite), der annähernd entlang
der Achse der durch den Pfeil in (b) gekennzeichneten Anreicherung ausgerichtet ist.
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im Volumen vor. Die Dichte der Sr-Atome in den lokalen Anreicherungen ist dabei 20–50 fach
höher als in den anreicherungfreien Bereichen (links in Abb. 5.16a).
Innerhalb der Sr- und Al-angereicherten Bereiche in Abb. 5.16c sind im Konzentrationsverlauf
in Abb. 5.16d lokal deutlich erhöhte Al- im Vergleich zu Sr-Konzentrationen zu erkennen.
Die lokale Verteilung der Elemente Si, Al und Sr wurde mithilfe von Konzentrationstiefen-
profilen, die entlang der Längsachse der Anreicherungen ermittelt wurden, untersucht. Das
Konzentrationstiefenprofil von der in Abb. 5.16b durch einen Pfeil markierten Anreicherung
entlang eines zylindrischen Volumens ist in Abb. 5.16e gezeigt. Im Konzentrationsverlauf
wird deutlich, dass Si-Atome die Hauptkomponente der Anreicherungen darstellen. Es ist
außerdem zu erkennen, dass die Al-Atome in Richtung der Längsachse der Sr–Al–Si Anrei-
cherung nicht durchgehend gleichmäßig verteilt vorliegen. Es existiert eine deutlich höhere
Al-Konzentration an den Enden der Anreicherung, während die Al-Konzentration in den
inneren Regionen der Anreicherung annähernd gleichmäßig ist. Die Sr-Konzentration zeigt
dagegen keine lokalen Schwankungen, d.h. die Sr-Atome sind in Richtung der Längsachse
der Anreicherungen überall gleichmäßig verteilt.
Um die 3-D Morphologie der Sr–Al–Si Anreicherungen besser darzustellen, wurden Isokon-
zentrationsflächen mit konstanter Sr-Konzentration berechnet. Im Fall der hier untersuchten
Sr–Al–Si Anreicherungen wurde mit einem Schwellwert von ≥ 0,6 at.% Sr die stabilste Iso-
konzentrationsfläche für die angereicherten Bereiche ermittelt, d.h. die Sr–Al–Si Anreiche-
rungen werden bei diesem Wert kompakt mit stabiler Isokonzentrationsfläche dargestellt. Zu-
sätzlich wurde ein Polygon-Filter zur Rauschunterdrückung für Sr-Partikel mit weniger als
300 Dreiecksoberflächen verwendet. Die berechneten Isokonzentrationsflächen mit 0,6 at.%
Sr sind in Abb. 5.17a und b zusätzlich zu den Positionen der Sr-Atome in einem analysierten
Volumen von 39 × 38 × 293 nm3 gezeigt. In der Projektion in Abb. 5.17b ist das Volumen zur
Ansicht in (a) sowohl bzgl. der z- als auch der y-Achse um ca. 45◦ gedreht. Es sind mithil-
fe der definierten Isokonzentrationsflächen annähernd stabförmig angereicherte Bereiche mit
Längen von bis zu 40 nm zu erkennen.
Da die lokalen Sr-Konzentrationen im untersuchten Volumen sehr gering sind, wird der statis-
tische Fehler bei der Analyse von Konzentrationstiefenprofilen sehr groß. Deshalb wurden die
stabförmigen Sr–Al–Si Anreicherungen mithilfe weiterer statistischer Analysemethoden ge-
nauer untersucht. Um eine verbesserte Statistik zu erhalten, nutzt man zur Analyse des Kon-
zentrationsverlaufs das sog. Proximity Histogram (kurz: Proxigramm) [120]. In Abb. 5.17c
ist der Konzentrationsverlauf des Proxigramms bezüglich der Isokonzentrationsflächen mit
0,6 at.% Sr unter Berücksichtigung von insgesamt vier Anreicherungen gezeigt (gekennzei-
chet durch hellere Isokonzentrationsflächen in Abb. 5.17a). Mithilfe des Proxigramms erhält
man den Konzentrationsverlauf der angereicherten Komponenten in der „Nähe“, d.h. links und









































Abb. 5.17: (a), (b) 3-D Rekonstruktion der Atompositionen von Sr sowie Isokonzentra-
tionsflächen mit einem Schwellwert von 0,6 at.% Sr in einem analysierten Volumen von
39 × 38 × 293 nm3. Die Isokonzentrationsflächen (0,6 at.% Sr) definieren die Grenzfläche
Si/Anreicherung. Die Si- und Al-Atome sind übersichtshalber nicht gezeigt. (c) Proxigramm,
das den Sr-, Al- und Si-Konzentrationsverlauf bezogen auf den Abstand von der definierten
Grenzfläche Si/Anreicherung (mit 0,1 nm Schrittweite) zeigt. Für die Berechnung des Proxi-
gramms wurden vier Grenzflächen berücksichtigt, die in (a) durch hellere Isokonzentrations-
flächen dargestellt sind.
samt vier Sr–Al–Si Anreicherungen berücksichtigt wurde. Negative bzw. positive Abstände
im Proxigramm entsprechen somit den äußeren bzw. inneren Regionen der Anreicherungen.
Die Fehlerbalken in Abb. 5.17c entsprechen der jeweiligen Standardabweichung σ der berech-
neten Konzentrationswerte nach Gl. 4.1.
Der ermittelte Konzentrationsverlauf des Proxigramms in Abb. 5.17c weist keine scharfe
Grenzfläche Si/Anreicherung auf, jedoch ist eine sinkende Si- bzw. steigende Sr- und Al-
Konzentration ab z = 0 nm mit einem Minimum (für Si) bzw. Maximum (für Sr bzw. Al) bei
etwa z = 2 nm zu erkennen. Daraus folgt, dass die stabförmigen Sr–Al–Si Anreicherungen
einen mittleren Durchmesser ∅ ∼ 4 nm besitzen. Im Inneren der Sr–Al–Si Anreicherungen,
d.h. in einem Abstand von z = 1,0–1,7 nm von der Isokonzentrationsfläche, berechnen sich die
mittleren Konzentrationswerte zu Sr – 2,6, Al – 11 und Si – 86,4 (in at.%). Damit lässt sich die
mittlere stöchiometrische Zusammensetzung der hier beobachteten Sr–Al–Si Anreicherungen
auf SrAl4Si33 abschätzen.
Außerdem wurden neben den stabförmigen Sr–Al–Si Anreicherungen in Abb. 5.17a weite-
re Anreicherungen mit annähernd sphärischer 3-D Morphologie (∅ = 2–6 nm) identifiziert
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(Schwellwert der definierten Isokonzentrationsflächen 5,0 at.% Al, nicht gezeigt), die bis zu
65 at.% Al und sehr geringe Sr-Konzentrationen (≤ 0,5 at.% Sr) aufweisen. Diese sphärischen
Anreicherungen führen im Konzentrationstiefenprofil in Abb. 5.16d zu den lokal deutlich er-
höhten Al-Konzentrationswerten.
5.3.3 Eutektische Al/Si Phasengrenze
Wie bereits in Abschnitt 4.5.2 erwähnt, wurden mithilfe der FIB-basierten Präparation nadel-
förmige Proben für die TAP-Messungen so hergestellt, dass eutektische Al/Si Phasengrenzen
parallel zur Analyserichtung verliefen (siehe Abb. 4.7) und durch Wahl geeigneter Messpara-
meter mittels lasergepulster TAP untersucht werden konnten. In Abb. 5.18 sind die Massen-
spektren (a) innerhalb der eutektischen Si-Phase und (b) innerhalb der eutektischen Al-Phase
bei einer Messung entlang der eutektischen Al/Si Phasengrenze in der Sr-veredelten Al–10Si
Legierung dargestellt. Die Messparameter waren hier λ = 343 nm (UV), fPuls = 200 kHz,
EPuls = 300 nJ bei einer Verdampfungsrate von 0,8–2,0%. Die Massenspektren wurden inner-
halb der beiden eutektischen Phasen Al und Si in einem zylindrischen Volumen mit ∅ 20 nm
und 75 nm Länge untersucht (Anzahl der detektierten Atome in der Si-Phase: ∼ 1,3·106 bzw.
in der Al-Phase: ∼ 8,6·105).








































































































Abb. 5.18: Typische Massenspektren der eutektischen Phasen entlang der eutektischen Al/Si
Phasengrenze in der Sr-veredelten Al–10Si Legierung, gemessen mit lasergepulster TAP. (a)
Massenspektrum der eutektischen Si-Phase in einem anaylsierten Zylinder mit ∅ = 20 nm,
l = 75 nm. (b) Massenspektrum der eutektischen Al-Phase in einem analysierten Zylinder mit
∅ = 20 nm, l = 75 nm.
Aus dem Massenspektrum der eutektischen Si-Phase in Abb. 5.18a ergab sich das Si2+/Si+-
Verhältnis zu ca. 0,3. Wie in der Messung in Abb. 5.3 entsprachen die Isotopenverhältnisse
der zweifach geladenen Sr-Isotope annähernd den natürlichen Isotopenhäufigkeiten. In dieser
Messung konnten im Gegensatz zum Massenspektrum in Abb. 5.18a keine Signale bei 31 amu
(P) und 40 amu (Ca) beobachtet werden. In der eutektischen Si-Phase betrug die mittlere
Ga-Konzentration hier ca. 0,1 at.%. Außerdem wurden Ga-Atome entlang der eutektischen
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Al/Si Phasengrenze angereichert vorgefunden (≤ 3 at.% Ga in einer Grenzschicht der Breite
∼ 2,5 nm entlang der Phasengrenze).
Aus dem Massenspektrum der eutektischen Al-Phase in Abb. 5.18b wird deutlich, dass der
Hauptanteil der Al-Atome als einfach geladenes 27Al+ bei 27 amu detektiert wurde. Zu-
sätzliche Al-Signale geringer Intensität stammen vom ein- bzw. zweifach geladenen AlOH2-
Komplex bei 22,5 amu bzw. 45 amu. Die Si-Atome in der eutektischen Al-Phase wurden im
zweifach geladenen Zustand mit einer mittleren Konzentration von ca. 0,02 at.% Si detektiert.
Aufgrund des ausgeprägten thermischen „Ausläufers“ (d.h. thermisch bedingten Anstieg des
Untergrunds) nach der rechten Flanke des Al+-Signals im Massenspektrum in Abb. 5.18 konn-
te innerhalb der statistischen Grenzen in der eutektischen Al-Phase kein Signal von einfach
geladenen Si- sowie von Sr- und Ga-Isotopen identifiziert werden. In der eutektischen Al-
Phase lag im Gegensatz zur eutektischen Si-Phase ein um bis zu eine Größenordnung größerer
Untergrund im Massenspektrum vor. Die mittlere Atomdichte in der eutektischen Si-Phase be-
rechnet sich zu 50,7 Atome/nm3 (theoretische Atomdichte: 50 Si-Atome/nm3), während sich
die mittlere Dichte der detektierten Atome in der eutektischen Al-Phase zu 33,1 Atome/nm3
berechnet (theoretische Atomdichte: 60 Al-Atome/nm3). In dieser Messung weist die eutekti-
sche Al-Phase somit eine zu geringe Atomdichte auf. Eine Bestimmung des Konzentrations-
verlaufs entlang der eutektischen Al/Si Phasengrenze hat ergeben, dass der Untergrund in der
eutektischen Si-Phase in einem Abstand von ca. 5 nm vor der Al/Si Phasengrenze ansteigt.
Innerhalb der statistischen Grenzen konnte deshalb keine Anreicherung von Sr entlang der
eutektischen Al/Si Phasengrenze beobachtet werden.
Die zu geringe Atomdichte in der eutektischen Al-Phase folgt vermutlich daraus, dass die
Al-Phase als Komponente mit geringerer Verdampfungsfeldstärke als die der Si-Phase (vgl.
Al: ∼ 19 V/nm, Si: ∼ 33 V/nm [135]) bevorzugt feldverdampft wurde. Der ausgeprägte
thermische „Ausläufer“ des Al-Signals in Abb. 5.18b weist außerdem darauf hin, dass
die Temperatur an der Probenspitze auf der Seite der eutektischen Al-Phase zu langsam
abgesunken ist, sodass zwischen den Laserpulsen vermutlich Al-Atome feldverdampft
wurden. Im Rahmen dieser Arbeit wurden die Messparameter bei den Untersuchungen
mit der lasergepulsten TAP in-situ so optimiert, dass kein frühzeitiger Abriss der Proben
auftrat. Dabei war das Detektorbild homogen ausgeleuchtet und die Massenauflösung in
der eutektischen Si-Phase ausreichend, um Sr nachzuweisen. Hierbei ist der Kompromiss
vermutlich darin zu sehen, dass das rekonstruierte Volumen auf der Seite der eutektischen
Al-Phase sehr verrauscht ist.
Die den Massenspektren in Abb. 5.18 zugehörige 3-D Rekonstruktion entlang der eutek-
tischen Al/Si Phasengrenze ist in Abb. 5.19a und (b) in einem analysierten Volumen von
58 × 56 × 93 nm3 als Teil einer ca. 450 nm langen Messung zu sehen. Das entlang der eutekti-
schen Al/Si Phasengrenze gemessene Volumen ist dabei in Abb. 5.19a als Projektion parallel
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Abb. 5.19: 3-D Rekonstruktion der lasergepulsten TAP-Messung entlang der eutektischen
Al/Si Phasengrenze in der Sr-veredelten Al–10Si Legierung: (a), (b) 3-D Rekonstruktion
der Atompositionen von Sr (rot) und Al (blau) sowie Isodichteflächen mit einem Schwell-
wert von 0,17 Sr-Atome/nm3 in einem analysierten Volumen von 58 × 56 × 93 nm3. Die
Isokonzentrationsflächen (0,17 Sr-Atome/nm3) definieren die Grenzfläche Si/Anreicherung.
Die Si-Atome sind übersichtshalber nicht gezeigt. (c) Proxigramm, das den Sr-, Al-
und Si-Konzentrationsverlauf bezogen auf den Abstand von der definierten Grenzfläche
Si/Anreicherung (mit 0,1 nm Schrittweite) zeigt. Für die Berechnung des Proxigramms wur-
den beide in (a) und (b) dargestellten Grenzflächen berücksichtigt.
Aufgrund des hohen Untergrunds im Massenspektrum in der eutektischen Al-Phase konnten
bei dieser Messung keine stabilen Isokonzentrationsflächen für Sr berechnet werden, mit de-
nen die einzelnen angereicherten Bereiche voneinander zu trennen wären. Hier wurde des-
wegen für die Definition eines Schwellwerts die Atomdichte von Sr verwendet, da diese
hier einen besseren „Kontrast“ für die Definition von konstanten Grenzflächen lieferte. In
Abb. 5.19a und (b) sind zusätzlich zu den Atompositionen von Sr (rot) und Al (blau) Iso-
dichteflächen mit einem Schwellwert von ≥ 0,17 Sr-Atome/nm3 gezeigt. Der Schwellwert des
verwendeten Polygonfilters zur Rauschunterdrückung lag in diesem Fall bei 100 Dreieckso-
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berflächen. Es wird mit Abb. 5.19a und b deutlich, dass sich entlang der eutektischen Al/Si
Phasengrenze auf der Seite der eutektischen Si-Phase zwei parallele, annähernd stabförmige
Sr-angereicherte Bereiche (siehe Pfeile in Abb. 5.19a) befinden. Diese annähernd stabförmi-
gen Anreicherungen sind entlang ihrer Längsachsen verbreitert, d.h. elliptisch, mit einem ma-
ximalen Querschnitt von ca. 8 × 4 nm2. Es kann hier nicht vollständig ausgeschlossen werden,
dass die beobachtete Verbreiterung der stabförmigen Anreicherungen durch Rekonstruktions-
artefakte hervorgerufen wurde.
Die Konzentration der Elemente innerhalb der beiden annähernd stabförmigen Sr–Al–Si An-
reicherungen wurde mittels Proxigramm bezüglich der berechneten Isodichteflächen (0,17 Sr-
Atome/nm3) ermittelt (siehe Abb. 5.19c). Diese hier beobachteten parallelen Sr–Al–Si Anrei-
cherungen mit einem Abstand von ca. 11 nm besitzen demnach einen mittleren Durchmesser
∅ ∼ 4,5 nm und im Inneren (d.h. in einem Abstand z = 1,5–2,5 nm von der Isodichteflä-
che) mittlere Konzentrationen von Sr – 1,1 sowie Al – 2,5 und Si – 96,4 (in at.%). Damit
lässt sich die mittlere stöchiometrische Zusammensetzung dieser Sr–Al–Si Anreicherungen
auf SrAl2Si88 abschätzen.
Die hier entlang der eutektischen Al/Si Phasengrenze beobachteten Sr–Al–Si Anreicherun-
gen sind an der Oberfläche des analysierten Volumens auf der Seite der eutektischen Si-Phase
angeschnitten (siehe Abb. 5.19b). Daraus folgt, dass die Sr–Al–Si Anreicherungen nicht voll-
ständig im Volumen der Messung liegen, sondern außerhalb des Messbereichs (d.h. innerhalb
der eutektischen Si-Phase) weiter verlaufen. Die tatsächliche Länge dieser Sr–Al–Si Anrei-
cherungen ist somit vermutlich viel größer als im Volumen in Abb. 5.19b ersichtlich (d.h.
≥ 40 nm). Die „gewölbte“ Morphologie der Sr–Al–Si Anreicherungen an den Rändern des
Probenvolumens ist vermutlich durch Artefakte bei der 3-D Rekonstruktion des Tomogramms
entstanden, z.B. durch lokale Vergrößerungseffekte [130, 131] und/oder durch Abweichungen
von einer runden Nadelform (d.h. Abweichungen von der idealen hemispärischen Oberfläche)
während der Messung [136].
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5.4 Hochauflösende TEM-Analyse der eutektischen Phasen
Die 3-D Volumina der Messungen mit der lasergepulsten TAP enthielten keine niedrig
indizierten Ebenen entlang der hochauflösenden z-Achse der Tomogramme, sodass kei-
ne kristallographischen Informationen aus der TAP-Analyse gewonnen werden konnten.
Aus diesem Grund konzentrierten sich die hochauflösenden TEM-Untersuchungen darauf,
strukturelle und kristallographische Informationen über den Ort der mittels TAP beob-
achteten Sr–Al–Si Anreicherungen in der eutektischen Si-Phase zu erhalten. Um die Sr-
bzw. Al-angereicherten Bereiche in der eutektischen Si-Phase darzustellen, wurden ver-
schiedene TEM-Abbildungsmethoden kombiniert. Die experimentellen Ergebnisse der TEM-
Untersuchungen in je einem Bereich 1. innerhalb der eutektischen Si-Phase und 2. entlang
der eutektischen Al/Si Phasengrenze sind in Ref. [128] bereits veröffentlicht und werden im
Folgenden vorgestellt.
5.4.1 Eutektische Si-Phase
Abb. 5.20 zeigt eine detaillierte TEM-Analyse der eutektischen Si-Phase in der Sr-veredelten
Al–10Si Legierung innerhalb eines Bereichs, in dem eine hohe Zwillingsdichte in der Si-Faser
beobachtet wurde. Die Abbildung des Bereichs wurde mittels HRTEM- (siehe Abb. 5.20a),
STEM-Hellfeld- (siehe Abb. 5.20b) und STEM-HAADF- (siehe Abb. 5.20c) Aufnahmen
durchgeführt. Zusätzlich wurde über eine EDX-Analyse die Elementverteilung von Sr und
Al in der Si-Faser untersucht. In Abb. 5.20d bzw. 5.20e sind die dazugehörigen EDX-
Elementverteilungsbilder von Sr bzw. Al dargestellt.
In der hochauflösenden HRTEM-Aufnahme in Abb. 5.20a sind mehrere {111}-
Zwillingsebenen zu erkennen. Diese Zwillingsebenen sind sichtbar, da die Probe für
die TEM-Untersuchungen entlang einer möglichen 〈110〉-Zonenachse orientiert wurde. In
Abb. 5.20a wird deutlich, dass die {111}-Zwillingsebenen koaxial sind, d.h. sie besitzen
eine gemeinsame Schnittlinie parallel zur ausgerichteten 〈110〉-Zonenachse und sind unter
einem Winkel von 70,5◦ zueinander orientiert. Dabei sind durch die 2-D Projektion im
TEM gemeinsame Schnittpunkte von jeweils zwei koaxialen Zwillingsebenen zu erkennen.
Es wird angenommen, dass diese gemeinsamen Schnittstellen die Entstehungspunkte der
koaxialen Zwillingsebenen darstellen. In der STEM-Hellfeld-Aufnahme in Abb. 5.20b sind
an diesen Entstehungspunkten dunkle (1,5–2 nm breite) Bereiche sichtbar (markiert durch
Kreise in Abb. 5.20b-e). Die hellen Stellen in der STEM-HAADF-Aufnahme in Abb. 5.20c
entstehen aufgrund höherer Intensität bei Elementen größerer Ordnungszahl Z (∝ Z2) und
entsprechen den dunklen Stellen in Abb. 5.20b. Die EDX-Elementverteilung von Sr in
Abb. 5.20d zeigt an diesen Stellen höheren Sr-Gehalt als in den umgebenden Bereichen.
Damit ist die Anreicherung von Sr an den Entstehungspunkten der koaxialen Zwillingsebenen










Abb. 5.20: Bereich hoher Zwillingsdichte innerhalb der Si-Faser der Sr-veredelten Al–10Si
Legierung entlang einer 〈110〉-Zonenachse: (a) HRTEM-Aufnahme; (b) STEM-Hellfeld-
Aufnahme; (c) STEM-HAADF-Aufnahme; (d) EDX-Elementverteilung von Sr; (e) EDX-
Elementverteilung von Al. Mehrere koaxiale Zwillingsebenen sind zu erkennen. In (b)–(e)
sind die gemeinsamen Anreicherungen von Sr und Al an den Entstehungspunkten der koaxia-
len Zwillingsebenen durch Kreise markiert.
Bereich wie Abb. 5.20d. Es sind mehrere Stellen mit erhöhter Al-Konzentration sichtbar,
jedoch nur bei einigen (Enstehungspunkten ist deutlich eine Anreicherung mit Sr erkennbar.
Der Al-Gehalt ist dabei sehr unterschiedlich (durch Kreise markiert in Abb. 5.20e). Die
zusätzlichen Stellen erhöhter Al-Konzentration konnten in der lasergepulsten TAP-Messung
in Abb.5.17 ebenfalls als sphärische (Al-reiche) Anreicherungen in der eutektischen Si-Phase
identifiziert werden (nicht gezeigt) und sind somit keine durch die TEM-Probenpräparation
entstandenen Artefakte.
5.4.2 Eutektische Al/Si Phasengrenze
Eine Serie von TEM-Aufnahmen entlang einer eutektischen Al/Si Phasengrenze der Sr-
veredelten Al–10Si Legierung ist in Abb. 5.21 gezeigt. Im Unterschied zur Analyse in
Abb. 5.20 ist hier nicht nur ein Bereich eutektischer Si-Faser zu sehen, sondern auch eine
interne Grenzfläche (gestrichelte Linie in Abb. 5.21a) von zwei leicht unterschiedlich orien-
tierten Si-Fasersegmenten (Kleinwinkelkorngrenze). Beide Si-Fasersegmente sind hier annä-
hernd entlang der 〈110〉-Zonenachse orientiert. Die beobachtete interne Grenzfläche verläuft
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parallel zu einer {111}-Ebene der eutektischen Si-Phase und ist hier parallel zum Elektro-
nenstrahl ausgerichtet. Es ist zu erkennen, dass die interne Grenzfläche unmittelbar an der















Abb. 5.21: Eutektische Al/Si Phasengrenze in der Sr-veredelten Al–10Si Legierung ent-
lang einer 〈110〉-Zonenachse der Si-Faser: (a) STEM-Hellfeld-Aufnahme zeigt innerhalb
der Si-Faser eine interne Grenzfläche von zwei leicht unterschiedlich orientierten Si-
Fasersegmenten. Die gestrichelte Linie markiert den Verlauf der internen Grenzfläche. (b)
STEM-Hellfeld-Aufnahme und (c) STEM-HAADF-Aufnahme des in (a) markierten Bereichs.
(d) EDX-Elementverteilungsbild von Sr; (e) EDX-Elementverteilungsbild von Al. Sowohl Sr
als auch Al sind entlang der internen Grenzfläche angereichert.
Ein ausgewählter Bereich entlang der internen Grenzfläche (siehe Abb. 5.21b) wurde (ähn-
lich dem Bereich innerhalb der eutektischen Si-Faser in Abb. 5.20) detailliert untersucht. In
der STEM-Hellfeld-Aufnahme in Abb. 5.21b erscheint die interne Grenzfläche dunkel, wäh-
rend sie in der STEM-HAADF-Aufnahme in Abb. 5.21c hell abgebildet wird. Die EDX-
Elementverteilungsbilder von Sr in Abb. 5.21d sowie von Al in Abb. 5.21e weisen deutlich
auf eine gemeinsame Anreicherung von Sr und Al entlang dieser internen Grenzfläche hin.
Die in Abb. 5.21 gezeigte interne Grenzfläche ist dabei insgesamt ca. 220 nm lang mit einer




Auf Basis der im vorherigen Kapitel 5 vorgestellten Ergebnisse und mithilfe der in Kapitel 2
angegebenen Grundlagen wurde das Verständnis zur Entstehung der eutektischen Mikrostruk-
tur in Al–Si Legierungen umfassend weiterentwickt. Im Folgenden werden anhand von sche-
matischen 2-D Darstellungen qualitative Modelle zur eutektischen Erstarrung vorgestellt, die
die 3-D Morphologie bzw. die Verteilung der Fe-reichen Phasen in den eutektischen Kör-
nern der unveredelten (siehe Abschnitt 6.1) bzw. Sr-veredelten (siehe Abschnitt 6.2) Al–Si
Legierungen sowie den Einfluss von Sr auf das Wachstum der eutektischen Si-Phase (siehe
Abschnitt 6.3) beschreiben.
6.1 Bildung des unveredelten Al–Si Eutektikums
Beide in dieser Arbeit untersuchten Legierungen (Al–15Si und Al–10Si) besitzen im un-
veredelten Zustand die typische plattenförmig-verzweigte Morphologie der eutektischen Si-
Phase, die bereits früher in 3-D beobachtet wurde [27, 28]. Im Rahmen dieser Arbeit konnten
mithilfe der Kontrastmechanismen der verwendeten Detektoren (siehe Abschnitt 4.2.2) für
die REM-Abbildung der FIB-Serienschnitte zusätzlich Informationen über fein-verteilte Fe-
reiche Phasen innerhalb der eutektischen Körner in 3-D erhalten werden.
Die beobachteten Fe-reichen Phasen wurden im TEM auf ihre Kristallstruktur und
chemische Zusammensetzung untersucht und konnten als α-Al(Fe,Mn)Si-Phase mit
kubisch-raumzentrierter (krz) Kristallstruktur [123] identifiziert werden. Von einer Gleichge-
wichtsphase vom Typ α-Al(Fe,Mn)Si und ähnlicher Zusammensetzung (32,5 Gew.% Fe und
bis zu 10,5 Gew.% Si) wird in Ref. [137] berichtet. In der Literatur existieren dabei mehrere
Fe-reiche Phasen, die als „α-Al(Fe,Mn)Si“ bekannt sind und unterschiedlichen Gehalt an Al,
Fe und Mn besitzen. Obwohl die Stöchiometrie der im Rahmen dieser Arbeit beobachteten
Fe-reichen α-Phase Al12(Fe,Mn)4Si2 leicht von den in der Literatur berichteten Zusammen-
setzungen abweicht, liegt der gemessene Gitterparameter a = 1,27 nm innerhalb des für
die α-Al15(Fe,Mn)3Si2-Phase angegebenen Bereichs von a = 1,25–1,28 nm [138]. Daraus
folgt, dass der Existenzbereich der Fe-reichen α-Phase größer ist als im Phasendiagramm in
Ref. [139] vorgeschlagen.
Die Darstellung der unveredelten eutektischen 3-D Mikrostruktur in Abb. 5.4 zeigt deutlich
im Al–Si Eutektikum fein-verteilte Fe-reiche α-Phasen, die entweder sphärisch mit Durchmes-
sern ≤ 500 nm sind oder die 3-D Morphologie dünner, sehr flacher „Blätter“ mit Größen von
1–5 µm besitzen. Aufgrund des geringen Fe-Gehalts in den untersuchten Legierungen (0,10–
0,17 Gew.% Fe, siehe Tab. 3.2 und 3.1) wird keine Ausbildung primärer Fe-reicher Phasen
vor der eutektischen Al–Si Reaktion erwartet. Deshalb kann angenommen werden, dass die
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im Rahmen dieser Arbeit beobachteten Fe-reichen α-Phasen nach der eutektischen Al–Si Re-
aktion erstarrt sind. Basierend auf den Untersuchungen mittels FIB-Tomogrammen wird ein
schematisches Modell (siehe Abb. 6.1) vorgeschlagen, das die Entwicklung der 3-D Morpho-
logie der Fe-reichen α-Phase während des eutektischem Wachstums qualitativ beschreibt.
Schmelze eutektischeSi-Phase eutektische Al-Phase
Fe-reiche -Phasea
2 µm2 µm2 µm
Fe-reiche Schmelze
ba c
Abb. 6.1: Schematische 2-D Darstellung zur Entstehung der 3-D Morphologie der Fe-reichen
α-Phasen, die fein-verteilt in den eutektischen Körnern der unveredelten Al–Si Legierungen
vorkommen. Die Pfeile in (b) deuten die Wachstumsrichtung der Si-Platten an.
Wie in Abb. 6.1a angenommen, bildet sich die eutektische Si-Phase im unveredelten
Zustand in einem plattenförmig verzweigten Netzwerk aus. Aufgrund der Verzweigung
gemäß dem irregulären Wachstum des unveredelten Al–Si Eutektikums, wird die mit
Verunreinigungselementen angereicherte Schmelze in isolierten Restschmelze-“Inseln“
zwischen benachbarten Si-Platten eingeschlossen. Die eutektische Al-Phase kristallisiert und
wächst in Form einer polykristallinen Al-Matrix entlang der Si-Platten (siehe Abb. 6.1a).
Ähnliche Vorschläge für das irreguläre Wachstum des unveredelten Al–Si Eutektikums
durch wiederholte Keimbildung und Wachstum der eutektischen Al-Phase an Si-Platten und
somit der Bildung der polykristallinen Al-Matrix wurden bereits in der Literatur gemacht
[55, 63, 66]. Fe wird in den Restschmelze-“Inseln“ wegen seiner geringen Löslichkeit in Al
und seiner Unlöslichkeit in Si (siehe Abschnitt 2.1.2) kontinuierlich an der s–l Grenzfläche
zurückgewiesen. Im Zuge der voranschreitenden eutektischen Erstarrung wird die isolierte
Restschmelze immer weiter mit Fe angereichert (siehe Abb. 6.1b). Da die Fe-reiche α-Phase
häufig zwischen zwei wachsenden Si-Platten und entlang deren Wachstumsrichtung (siehe
Pfeile in Abb. 6.1b) beobachtet wurde, kann außerdem angenommen werden, dass das Fe
bevorzugt vor der lokalen Erstarrungsfront des Al–Si Eutektikums angereichert wird. Die
Kristallisation der Fe-reichen α-Phase setzt schließlich in den Bereichen ein, in denen eine
erhöhte Fe-Konzentration vorliegt. Es konnte beobachtet werden, dass die 3-D Morphologie
der Fe-reichen α-Phase zum einen mit der Oberfläche der Si-Platten und zum anderen mit
den Grenzflächen der polykristallinen Al-Matrix korreliert. Daraus wird geschlossen, dass die
endgültige 3-D Morphologie der Fe-reichen α-Phase (in Form von „Blättern“) gegen Ende
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der Erstarrung zwischen den Grenzflächen der eutektischen Phasen (an den eutektischen
Al/Si Phasengrenzen) entsteht und dabei einerseits durch die flache Oberfläche der Si-Platten
und andererseits durch den Einschluss bzw. das „Eingequetscht werden“ zwischen zwei
Grenzflächen zusammenstoßender Al-Körner bestimmt ist.
Kürzlich wurde gezeigt, dass einige Oxide als geeignete Kristallisationskeime für die Bildung
Fe-reicher Phasen wirken [140]. In der durchgeführten Studie wurden jedoch in der Nähe der
Fe-reichen α-Phasen keine Merkmale, die auf Oxidschichten und/oder sog. Oxid-“Bifilme“
[141] hinweisen, gefunden. Außerdem gab es keine Hinweise dafür, dass die Morphologie
durch Wachstum entlang von Oxid-“Bifilmen“ bestimmt wird.
6.2 Bildung des Sr-veredelten Al–Si Eutektikums
In den Sr-veredelten Al–Si Legierungen konnten mithilfe der Lichtmikroskopie große eutekti-
sche Körner mit Radien > 1000 µm identifiziert und damit frühere lichtmikroskopische Beob-
achtungen bestätigt werden [41, 45]. Die in der Mikrostruktur verringerte Anzahl der eutekti-
schen Körner bei Zugabe von Sr lässt auf die bereits vorgeschlagene gehemmte Keimbildung
der eutektischen Körner (siehe Abschnitt 2.4.1) in Sr-veredelten Al–Si Legierungen schließen.
Durch Zugabe des Veredelungselements Sr verändert sich die 3-D Morphologie der eu-
tektischen Si-Phase von plattenförmig-verzweigten Netzwerken (siehe Abb. 5.4a) in fein-
verzweigte korallenförmige Netzwerke (siehe Abb. 5.10a). Dabei lag in den eutektischen
Körnern der Sr-veredelten Al–10Si Legierung die eutektische Si-Phase durchgehend als sehr
feine Si-Fasern vor, während in den eutektischen Körnern der Sr-veredelten Al–15Si Legie-
rung ein Übergang von Si-Platten (Bereich A, siehe Abb. 5.5b) zu Fasern (Bereich B und C,
siehe Abb. 5.5b) beobachtet werden konnte. Der geringere Sr-Gehalt (60 ppm) dieser Al–Si
Legierung resultiert in einer nur teilweise veredelten Morphologie der eutektischen Si-Phase
während der eutektischen Erstarrung. In beiden untersuchten Sr-veredelten Al–Si Legierungen
weisen die eutektischen Körner eine, wie bereits in Ref. [49] beobachtete, zellulare Substruk-
tur mit Fe-reichen Phasen an den eutektischen Zell- und Korngrenzen auf.
Lichtmikroskopisch ist der Aufbau der eutektischen Körner (mit Radien r > 650 µm) ohne
den durch das Ätzen hervorgerufenen Kontrast nur sehr schwer zu erkennen und wird häufig
durch weitere angeschnittene Körner überlagert. Liegen die Zentren der annähernd sphäri-
schen eutektischen Körner (Kornmitte) der Sr-veredelten Al–Si Legierungen in der Schliffe-
bene (Oberfläche der Probe) sind drei Bereiche zu unterscheiden. Im Rahmen dieser Arbeit
konnten den eutektischen Körnern der Sr-veredelten Al–10Si Legierung folgende Bereiche
zugeordnet werden:
• Bereich 1: Kornmitte, die keine eutektischen Zellgrenzen (zellulare Substruktur) und
damit auch keine Fe-reichen Phasen aufweist.
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• Bereich 2: Übergangsbereich mit zellularer Substruktur sowie Fe-reichen α-Phasen (mit
Größen > 5 µm) entlang der eutektischen Zellgrenzen.
• Bereich 3: Äußerer Bereich mit bevorzugter Wachstumsrichtung der Si-Fasern (radial
nach außen) sowie feinen Fe-reichen δ-Plättchen in miteinander verbundenen Netzwer-
ken entlang der eutektischen Zellgrenzen.
Je weiter die Kornmitte von der geätzten Oberfläche der Probe entfernt ist und z.B. unter-
oder oberhalb der Schliffebene liegt, umso schwieriger ist es, die drei Bereiche im Lichtmi-
kroskop eindeutig voneinander zu unterscheiden. Anders als bei den lichtmikroskopischen
Beobachtungen von McDonald et al. [41], wurden in der hier untersuchten Sr-veredelten
Al–10Si Legierung geringere Unterschiede in der Morphologie der eutektischen Si-Phase
innerhalb der eutektischen Körner beobachtet. Es konnte beispielsweise kein Übergang
von Si-Fasern (in Bereich 1) zu Si-Platten (in Bereich 2) und zurück Fasern (in Bereich 3)
beobachtet werden. Dies liegt vermutlich an den sehr viel höheren Abkühlgeschwindigkeiten
der untersuchten Gusslegierung (Abkühlrate 7,8 K/s, siehe Abschnitt 3.2) im Vergleich zu
den in Ref. [41] untersuchten Sandgusslegierungen (Abkühlrate 0,5 K/s). In metallischen
Kokillen begrenzt die höhere Rate der Wärmeabgabe den Betrag der Rekaleszenz während
der eutektischen Erstarrung, wodurch die Wachstumsgeschwindigkeit vs–l der eutektischen
Erstarrungsfront (siehe Abschnitt 2.2.1) sich insgesamt weniger verändert und das Wachstum
eutektischer Körner einer stets beschleunigten s-l Grenzfläche folgt.
Die Fe-reiche α-Phase in den Sr-veredelten Al–Si Legierungen ist in ihrer Kristallstruktur
(krz mit a = 1,25 nm) und der chemischen Zusammensetzung Al14Fe3Si2 sehr ähnlich der Fe-
reichen α-Phase in den unveredelten Legierungen. Die Fe-reiche α-Phase in den Sr-veredelten
Legierungen ist jedoch inhomogener verteilt und besitzt eine vergröberte Morphologie.
Die zweite Fe-reiche Phase, nämlich die δ-Al4FeSi2-Phase mit tetragonaler Kristallstruktur
(siehe Abb. 5.9d), dünner plättchenförmiger 3-D Morphologie (siehe Abb. 5.12) und annä-
hernd gleichem Anteil an Fe und Si (in Gew.%, siehe Tab. 5.2) wurde ausschließlich in den
Sr-veredelten Legierungen gefunden. Die Fe-reiche δ-Phase wurde neben den in dieser Arbeit
untersuchten Sr-veredelten Al–10Si und Al–15Si Legierungen [121] auch in einer Al–12Si
Legierung mit 0,16 Gew.% Fe und 600 ppm Sr [142] identifiziert.
Einige andere Studien berichten von dünnen Fe-reichen β-Plättchen in Na- [54, 143] und
Sr-veredelten Al–Si Legierungen [20, 24, 41]. Die Phasenidentifizierung basierte in diesen
Studien auf Morphologie und/oder EDX-Analyse, jedoch nicht auf Strukturbestimmung
durch Beugung. Die Fe-reiche β-Phase mit monokliner Kristallstruktur und einem Fe/Si-
Verhältnis von ca. 2 wurde in den hier untersuchten Al–Si Legierungen nicht gefunden.
Fe-reiche Phasen mit plättchenförmiger Morphologie werden in Al–Si Legierungen oft
fälschlicherweise als β-Al5FeSi-Phasen identifiziert, wie in Ref. [122] berichtet wird. Es kann
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daher nicht vollständig ausgeschlossen werden, dass die dünnen Fe-reichen Plättchen aus
früheren Studien [20, 24, 41, 54, 143] in Wirklichkeit der Fe-reichen δ-Phase mit tetragonaler
Kristallstruktur entsprechen.
Durch die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten umfangreichen lichtmikroskopischen und
REM-Untersuchungen können die Orte der Kristallisation der zwei Fe-reichen Phasen der
Entwicklung der Morphologie der eutektischen Erstarrungsfront zugeordnet werden. Im Fol-
genden wird die Entstehung der beiden Fe-reichen Phasen bzgl. der Orte ihrer Kristallisation
innerhalb des eutektischen Korns auf Basis der Entwicklung der Morphologie der eutektischen
Erstarrungsfront in Sr-veredelten Legierungen diskutiert.
6.2.1 Bereich 1: Kornmitte
Zu Beginn des Wachstums der eutektischen Körner kann eine annähernd sphärisch wachsen-
de und gekoppelte Erstarrungsfront der eutektischen Al- und Si-Phasen angenommen wer-
den [25]. Das fein-veredelte Al–Si Eutektikum wächst in Form von stark verzweigten koral-
lenförmigen Netzwerken der Si-Fasern in einer eutektischen Al-Matrix und ist dabei weit-
gehend frei von Fe-reichen Phasen (siehe Abb. 5.8a). Das liegt daran, dass keine wiederholte
Keimbildung und Wachstum der eutektischen Al-Phase in den fein-veredelten Bereichen statt-
findet, sondern die eutektische Al-Phase eine gekoppelte Erstarrungsfront mit dem korallen-
förmigen Netzwerk der Si-Fasern bildet. Die eutektische Al-Matrix weist daher keine Al-Al
Grenzflächen mit Einschlüssen Fe-reicher Phasen in den fein-veredelten Bereichen des Al–Si
Eutektikums auf.
6.2.2 Bereich 2: Übergangsbereich
Mit voranschreitendem Wachstum der eutektischen Körner baut sich vor der gekoppelt wach-
senden Erstarrungsfront eine Grenzschicht gelöster Verunreinigungselemente auf, die zu einer
konstitutionellen Unterkühlung an der Erstarrungsfront führt [144]. Abb. 6.2 zeigt die schema-
tische Darstellung der Entwicklung der Morphologie der eutektischen Erstarrungsfront sowie
die Orte der Kristallisation der Fe-reichen α-Phase (markiert durch Pfeile in Abb. 6.2) wäh-
rend des Wachstums eines eutektischen Korns im Übergangsbereich. Primäre Al-Dendriten
sind in der Darstellung übersichtshalber nicht gezeigt.
Wie in Abb. 6.2 schematisch gezeigt, wird durch die mit Verunreinigungselementen (z.B. Fe)
angereicherte Grenzschicht das lokale „Aufbrechen“ der gekoppelt wachsenden eutektischen
Erstarrungsfront im Übergangsbereich begünstigt. Durch dieses Aufbrechen wird die Grenz-
schicht gelöster Verunreinigungselemente lokal abgebaut und in Form von Restschmelze-
“Inselnïnnerhalb des eutektischen Korns eingeschlossen. Hierdurch wird der Betrag der kon-








Abb. 6.2: Schematische 2-D Darstellung zur Entwicklung der Morphologie der eutektischen
Erstarrungsfront im Bereich 2 der eutektischen Körner von Sr-veredelten Al–Si Legierun-
gen. In Bereich 2 entwickelt sich ein breiartiger Übergangsbereich mit zellularer Substruktur.
Mögliche Orte der Kristallisation der Fe-reichen α-Phasen sind durch Pfeile markiert.
tiger Übergangsbereich (eutectic mushy zone [144]) bestehend aus fein-veredeltem Al–Si Eu-
tektikum, das mit teilweise entkoppelter Erstarrungsfront erstarrt, sowie vergröbertem Al–Si
Eutektikum und Fe-reichen α-Phasen an den Zellgrenzen (siehe Abb. 5.7a). Das Aufbrechen
der gekoppelten Erstarrungsfront und die Anreicherung von Verunreinigungselementen findet
außerdem bevorzugt an Stellen in der Schmelze statt, an denen die Erstarrungsfront aufgrund
von „Hindernissen“, z.B. primären Al-Dendriten, gestört wird (siehe linke Pfeile in Abb 5.7a).
Aufgrund der Rekaleszenz nach der minmalen Temperatur TM (siehe Abb. 2.3) verlangsamt
sich das Wachstum der eutektischen Körner zunehmend. Berechnungen zur Umverteilung von
gelösten Elementen (Solute Redistribution Calculations) [145] lassen darauf schließen, dass
bei einer beschleunigt wachsenden Erstarrungsfront die Konzentration gelöster Verunreini-
gungselemente in der Grenzschicht kontinuierlich ansteigt, während sie bei verlangsamtem
Wachstum kontinuierlich sinkt. Das Aufbrechen der gekoppelten Erstarrungsfront im Über-
gangsbereich wird somit durch eine sinkende Sr-Konzentration an der s–l Grenzfläche der
eutektischen Erstarrungsfront während des verlangsamten Wachstums der eutektischen Kör-
ner zwischen tM und tim (siehe Abb. 2.3) begünstigt.
Die mikroskopisch sichtbare Übergangsmorphologie der eutektischen Körner mit zellularer
Substruktur wurde in Ref. [146] als „blumenkohlförmige“ Morphologie eutektischer Körner
beschrieben. Die eutektische Erstarrungsfront ist im Übergangsbereich noch annähernd sphä-
risch und der Anteil der isolierten Restschmelze-“Inseln“ verhältnismäßig gering, sodass der
Hauptanteil der gelösten Verunreinigungselemente weiterhin an der Erstarrungsfront der eu-
tektischen Körner angereichert werden.
6.2.3 Bereich 3: Äußerer Bereich
Gegen Ende der eutektischen Erstarrung, d.h. in Bereich 3 geht die Morphologie der eutek-
tischen Erstarrungsfront vollständig in eine zellulare Substruktur über und entwickelt ausge-
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prägte Vertiefungen, siehe Abb. 6.3. Solche „Störungen“ der anfangs sphärisch (d.h. gekop-
pelt) wachsenden Erstarrungsfront der eutektischen Körner wurden kürzlich mittels in-situ
Röntgen-Radioskopie an einer gerichtet erstarrten Sr-veredelten (150 ppm Sr) Al–9Si–15Cu
Legierung (in Gew.%) sichtbar gemacht [147]. Diese Beobachteungen unterstützen die im









Abb. 6.3: Schematische 2-D Darstellung zur Entwicklung der Morphologie der eutektischen
Erstarrungsfront im Bereich 3 der eutektischen Körner von Sr-veredelten Al–Si Legierungen.
In Bereich 3 entwickeln sich ausgeprägte zellulare Vertiefungen. Mögliche Orte der Kristalli-
sation der Fe-reichen δ-Plättchen sind durch Pfeile markiert.
Die Mikrostruktur des Al–Si Eutektikums ist im Bereich 3 aus eutektischen Zellen (zellulare
Substruktur) aufgebaut. Der innere Aufbau der Zellen (d.h. die eutektische Mikrostruktur)
besteht aus feinen Si-Fasern (in 3-D: korallenförmigen Netzwerken), die bevorzugt radial vom
Kornzentrum ausgehend wachsen (siehe Bereich 3 in Abb. 5.6b). Innerhalb der eutektischen
Zellen existiert gekoppeltes Wachstum der Si-Fasern mit der eutektischen Al-Matrix, d.h. es
kommt hier nicht zur wiederholten Keimbildung der eutektischen Al-Phase.
Der Übergang vom fein-veredelten Al–Si Eutektikum mit annähernd sphärischer eutektischer
Erstarrungsfront zu einer zellularen Substruktur mit vorauseilenden Si-Fasern wird einer De-
stabilisierung der sphärischen Erstarrungsfront (s–l Grenzfläche) aufgrund der starken An-
reicherung von Verunreinigungselementen zugeschrieben. Ähnliche Vorschläge wurden bei-
spielsweise für binäre Sn-Cu Lötlegierungen gemacht, um den Übergang der Morphologie der
Erstarrungsfront von sphärisch zu zellular zu erklären [148]. Das radial nach außen gerichtete
Wachstum der Si-Fasern (siehe Abb. 5.6b) wird dabei vermutlich durch eine Anisotropie der
s–l Grenzflächenenergie γs–l der eutektischen Erstarrungsfront verursacht. Diese Anisotropie
entsteht vermutlich durch eine Kombination aus kontinuierlicher Anreicherung von gelösten
Verunreinigungselementen (in einer Grenzschicht an der eutektischen Erstarrungsfront) und
Anstieg der Wachstumsgeschwindigkeit vs–l der eutektischen Erstarrungsfront gegen Ende der
Erstarrung (siehe Abb.fig:Abkuehlkurveb).
Da die dünnen Fe-reichen δ-Plättchen hauptsächlich an den eutektischen Zell- und Korngren-
zen im äußeren Bereich 3 der Körner gefunden wurden, wird diese Fe-reiche Phase gegen
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Ende der eutektischen Al–Si Reaktion entstanden sein. Es wird angenommen, dass sich die
Fe-reichen δ-Plättchen nach zunehmender Anreicherung von Fe in einer Si-reichen Schmelze
während des zweiten Intervalls der Keimbildung T2N ≤ T ≤ TE (rot markiert in Abb. 2.3a)
bilden. Zwei mögliche Orte der Kristallisation der Fe-reichen δ-Plättchen sind beispielsweise
durch Pfeile in Abb. 6.3 markiert.
6.2.4 Verteilung der Fe-reichen Phasen
In Abb. 6.4 ist die eutektische Mikrostruktur einer Sr-veredelten Al–Si Legierung einschließ-
lich der Verteilung der Fe-reichen Phasen innerhalb der Bereiche 2 und 3 der eutektischen









Abb. 6.4: Schematische 2-D Darstellung zur Verteilung der Fe-reichen Phasen in den eutek-
tischen Körnern von Sr-veredelten Al–Si Legierungen gegen Ende der Erstarrung. Bereich 2:
Fe-reiche α-Phasen; Bereich 3: Fe-reiche δ-Plättchen.
Im Folgenden wird die Verteilung bzw. Bildung der Fe-reichen Phasen bzgl. ihrer 3-D
Morphologie und ihrer Wachstumskinetik anhand der in Abb. 6.4 gezeigten Darstellung
diskutiert.
Bildung der Fe-reichen α-Phase
Im Rahmen dieser Arbeit wurde beobachtet, dass die Fe-reiche α-Phase sich entlang eutekti-
scher Zellgrenzen (siehe Abb. 5.7a) im Übergangsbereich (Bereich 2) der eutektischen Körner
befindet. Die Fe-reiche α-Phase ist mit ihrer 2-D Morphologie „chinesischer Zeichen“ sche-
matisch in Abb. 6.4 dargestellt. In 3-D ist die Morphologie der Fe-reichen α-Phase sehr kom-
plex und weicht stark von einer einfachen konvexen Form ab (siehe Abb. 5.10b und 5.11). Die
Fe-reichen α-Phasen haben vielmehr das räumliche Aussehen von dünnen „Blättern“ mit stark
gekrümmten Oberflächen. Es wird angenommen, dass die Bildung der 3-D Morphologie der
Fe-reichen α-Phasen in den Sr-veredelten Al–Si Legierungen denselben Mechanismen unter-
liegt, wie sie in Abschnitt 6.1 zu den Fe-reichen α-Phasen im unveredelten Al–Si Eutektikum
beschrieben wurden. Sie formen sich demnach in isolierten Restschmelze-“Inseln“ innerhalb
der eutektischen Körner gegen Ende der Erstarrung.
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Im Sr-veredelten Al–Si Eutektikum liegen die isolierten Restschmelze-“Inseln“ nicht so fein-
verteilt (in den eutektischen Körnern) vor wie im unveredelten Al–Si Eutektikum, sondern
befinden sich als vergrößerte Restschmelze-“Kanäle“ im breiartigen Übergangsbereich. Beim
Zusammenwachsen der eutektischen Zellen im Übergangsbereich werden Verunreinigungs-
elemente (wie z.B. Fe) innerhalb der isolierten Restschmelze-“Kanäle“ kontinuierlich an-
gereichert. Ist eine ausreichende Anreicherung von Fe erreicht, kristallisiert schließlich die
Fe-reiche α-Phase gegen Ende der Erstarrung in Form von Einschlüssen dünner „Blätter“ in
verbundenen Netzwerken entlang der eutektischen Zellgrenzen (siehe Abb. 5.7a, 5.8b, 5.10b
und 5.11). Daraus folgt, dass die Oberflächen der Fe-reichen α-Phasen das Zusammenstoßen
zweier eutektischer Zellen (d.h. zweier getrennt gewachsener korallenförmiger Netzwerke der
Si-Fasern) bzw. die Grenzflächen der (polykristallinen) Al-Matrix (siehe Abb. 5.8b) markie-
ren.
An den eutektischen Zellgrenzen im Übergangsbereich ist die 3-D Morphologie der eutek-
tischen Si-Phase vergröbert, d.h. weniger sphärisch und verzweigt (siehe Abb. 5.11a). Dies
ist vermutlich auf eine ungenügende Sr-Konzentration während des Zusammenstoßes der
eutektischen Zellen gegen Ende der Erstarrung zurückzuführen, was lokal (d.h. entlang der
eutektischen Zellgrenzen im Übergangsbereich) eine unvollständige Veredelungswirkung auf
das Wachstum der eutektischen Si-Phase zur Folge hat.
Bildung der Fe-reichen δ-Plättchen
Die Fe-reichen δ-Plättchen (siehe Abb. 5.12) befinden sich in langgestreckten Netzwerken
entlang der eutektischen Zellgrenzen (siehe Abb. 5.7b) im äußeren Bereich (Bereich 3) der
eutektischen Körner. Unter der Annahme, dass die Fe-reichen δ-Plättchen während der se-
kundären Keimbildung kristallisieren, geschieht dies bei den größeren Unterkühlungen gegen
Ende der Erstarrung (im Temperaturintervall T2N ≤ T ≤ TE). Die Bildung der Fe-reichen β-
Phase wird bei langsamen Abkühlgeschwindigkeiten [149], die Fe-reiche δ-Phase bei hohen
Abkühlgeschwindigkeiten begünstigt [150]. Bei einer Betrachtung der Gibbsschen freien Ent-
halpie G für die Bildung der Fe-reichen β-Phase (Fe – 25% und Si – 12% in Gew.% [151]) und
der Fe-reichen δ-Phase (Fe – 27% und Si – 24,5% in Gew.%, berechnet aus Tab. 5.2) unter
Verwendung der Mischungsenthalpien für binäre Systeme aus Ref. [152], ist für Temperatu-
ren T ≤ TM (Beginn der sekundären Keimbildung, d.h. für Temperaturen T ≤ 570◦C) die freie
Enthalpie der Fe-reichen δ-Phase mit G = -15 kJ/mol kleiner als die der Fe-reichen β-Phase
mit G = -12 kJ/mol. Die Bildung der Fe-reichen δ-Phase ist damit gegen Ende der Erstarrung
energetisch günstiger, was eine plausible Erklärung für die bevorzugte Bildung der Fe-reichen
δ- gegenüber der β-Phase liefert.
Es wurde in früheren Studien beobachtet, dass primär ausgeschiedene Fe-reiche β-Platten als
potentielle Kristallisationskeime für eutektische Körner zur Verfügung stehen [21, 72]. Im
Rahmen dieser Arbeit kann nicht bestätigt werden, dass die dünnen Fe-reichen δ-Plättchen als
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Kristallisationskeime für neu gebildete eutektische Körner zur Verfügung stehen. Die Ausbil-
dung von Eindrücken benachbarter Si-Fasern auf der Oberfläche der Fe-reichen δ-Plättchen
(siehe Abb. 5.12b) kann jedoch nur erklärt werden, wenn die Fe-reichen Plättchen während des
lateralen Wachstums ihrer Plattenoberflächen den bereits vorhandenen Si-Fasern folgen. Auch
die Ausbildung von Löchern in den Fe-reichen δ-Plättchen und das in Abb. 5.12a erkennba-
re „Umwachsen“ der Si-Fasern lässt darauf schließen, dass zumindest ein Teil der Si-Fasern
bereits vor dem Wachstum der Fe-reichen δ-Plättchen vorhanden ist. Da mithilfe der Beob-
achtungen in 3-D angenommen werden kann, dass die Fe-reichen δ-Plättchen nicht als neue
Kristallisationskeime für eutektische Körner zur Verfügung stehen, werden die Fe-reichen δ-
Plättchen gegen Ende der Erstarrung von den zusammenstoßenden eutektischen Zellen an die
eutektischen Zellgrenzen gedrängt. Das beobachtete Netzwerk der Fe-reichen δ-Plättchen ist
daher auf das Zusammenstoßen verschiedener Fe-reicher δ-Plättchen gegen Ende der Erstar-
rung zurückzuführen und wird nicht durch kristallographisches Verzweigen der Fe-reichen δ-
Plättchen verursacht. Die Wachstumskinetik der facettiert wachsenden Fe-reichen δ-Plättchen
ist anisotrop, sodass angenommen werden kann, dass das Wachstum durch die Anisotropie
von γs–l gegen Ende der Erstarrung vorgegeben wird.
Am Ende der Erstarrung besitzen die eutektischen Körner eine zellulare Substruktur mit
Einschlüssen Fe-reicher α-Phasen an eutektischen Zellgrenzen im Übergangsbereich sowie
Fe-reichen δ-Plättchen entlang eutektischer Zellgrenzen im äußeren Bereich, siehe Abb. 6.4.
Außerdem werden beim Zusammenstoßen der eutektischen Körner vermehrt Fe-reiche
Phasen an den eutektischen Korngrenzen (dargestellt durch schwarze Linien in Abb. 6.4)
eingeschlossen.
In der vorhandenen Literatur sind die Ergebnisse zum Einfluss der Veredelungselemente (Na,
Sr) auf die Bildung von Fe-reichen Phasen in Al–Si Legierungen bisher nicht einheitlich. In
eutektischen Al–12Si Legierungen mit 1,2–0,6 Gew.% Fe [18] wird bei Zugabe von Sr von
einer bevorzugten Stabilisierung der Fe-reichen α-Phase gegenüber primär ausgeschiedenen
Fe-reichen β-Platten berichtet. Mit den im Rahmen dieser Arbeit gewonnenen Erkenntnissen
über die Fe-reichen Phasen in den eutektischen Körnern kann die in der früheren Studie [18]
gemachte Annahme der bevorzugten Bildung der Fe-reichen α-Phase in der Mikrostruktur
der Sr-veredelten Al–Si Legierungen mit der verstärkten Anreicherung von Fe während des
Wachstums der eutektischen Körner und der dadurch bedingten vergröberten 3-D Morpholo-
gie der Fe-reichen α-Phase begründet werden. Lichtmikroskopisch werden die vergröberten
Fe-reichen α-Phasen (mit Größen > 5 µm) an den eutektischen Zellgrenzen sichtbar, wäh-
rend die im Rahmen dieser Arbeit beobachteten fein-verteilten Fe-reichen α-Phasen in den
unveredelten Al–Si Legierungen häufig nur durch REM-Untersuchungen eindeutig identifi-
ziert werden können. Einige Studien berichten außerdem von einer Verfeinerung der primären
Fe-reichen β-Platten durch Fragmentierung bzw. Zerfall der Platten [18, 20, 23, 72, 153, 154].
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Dagegen konnte eine Verfeinerung von Fe-reichen β-Platten in Sr-veredelten Al–7Si–0,4Mg
Legierungen (in Gew.%) nicht beobachtet werden [22]. Mit den im Rahmen dieser Arbeit
erhaltenen Ergebnissen kann die in früheren Studien [18, 20, 23, 72, 153, 154] beobachtete
Verfeinerung der Fe-reichen β-Platten damit begründet werden, dass in Sr-veredelten Al–Si
Legierungen dünne Fe-reiche δ-Plättchen innerhalb der eutektischen Körner vorliegen, die
aufgrund ihrer ähnlichen Morphologie bisher fälschlicherweise als verfeinerte Fe-reiche β-
Platten identifiziert wurden.
6.3 Einfluss von Sr auf das Wachstum der eutektischen Si-Phase
In der vorliegenden Arbeit konnte mithilfe der durchgeführten hochauflösenden Mikroskopie-
Techniken (TAP und TEM) die lokale Verteilung des Veredelungselements Sr in der eutekti-
schen Mikrostruktur der Sr-veredelten Al–10Si Legierung bestimmt werden.
Dabei wird mit den Ergebnissen mit der lasergepulsten TAP-Analyse (siehe Abb. 5.16 und
5.19) zunächst deutlich, dass das Veredelungselement Sr innerhalb der eutektischen Si-Phase
in bestimmten Bereichen als nm-große, annähernd stabförmige Sr–Al–Si Anreicherungen mit
einer mittleren Konzentration von Sr – 2,6 und Al – 11 (in at.%) vorliegt. Die relativ hohe Al-
Konzentration ist unerwartet, da es bisher in der Literatur keine Hinweise auf eine Anreiche-
rung von Al in der eutektischen Si-Phase gegeben hat. Durch die zusätzlichen Untersuchungen
der eutektischen Al-Phase der Sr-veredelten Al–15Si Legierung mittels spannungsgepulster
TAP (siehe Abb. 5.14) können außerdem frühere Ergebnisse [14, 15] insofern bestätigt wer-
den, dass das Veredelungselement Sr nicht in der eutektischen Al-Phase, sondern auschließlich
in der eutektischen Si-Phase vorzufinden ist.
Die in dieser Arbeit beobachtete inhomogene Verteilung (lokale Anreicherungen) des Ver-
edelungselements Sr in der eutektischen Si-Phase konnte in früheren Untersuchungen mittels
Synchroton-Röntgenmikrofluoreszenz (µ-XRF mit 18 keV Anregungsenergie) [15] nicht be-
obachtet werden. Das liegt daran, dass die Elementverteilungsbilder der verwendeten µ-XRF-
Analyse [15, 69] zwar Informationen über die Verteilung der Veredelungselemente liefern,
jedoch nur mit einer Auflösung von ca. 50 nm, sodass die im Rahmen dieser Arbeit beobach-
teten 4-8 nm breiten Sr–Al–Si Anreicherungen nicht identifiziert werden konnten. In Berei-
chen der eutektischen Si-Phase ohne lokale Sr–Al–Si Anreicherungen (siehe linker Bereich
in Abb. 5.16) wurden mittlere Konzentrationen von Sr – 0,04 at.% und Al – 0,11 at.% Al
berechnet.
Durch die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten hochauflösenden TEM-Untersuchungen
konnten zusätzlich zur TAP-Analyse Informationen über die kristallographische Umge-
bung der Sr–Al–Si Anreicherungen in der eutektischen Si-Phase gewonnen. Es wurden
zwei unterschiedliche Orte der Sr–Al–Si Anreicherungen identifiziert werden. In den TEM-
Untersuchungen erhält man dabei eine 2-D Projektion der 3-D Morphologie der Sr–Al–Si-
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Anreicherungen. Es wird daher geschlussfolgert, dass die im TEM beobachteten Anreiche-
rungen an den Entstehungspunkten der koaxialen Zwillingsebenen (siehe Abb. 5.20) den in
der TAP-Analyse beobachteten stabförmigen Sr–Al–Si Anreicherungen mit Längen von bis
zu 40 nm (siehe Abb. 5.16) zuzuordnen sind (Typ I), während die langgestreckten, bis zu 8 nm
breiten internen Grenzflächen von zwei leicht unterschiedlich orientierten Si-Fasersegmenten
(siehe Abb. 5.21) den annähernd stabförmigen Sr–Al–Si Anreicherungen in der Nähe der
eutektischen Al/Si Phasengrenze (siehe Abb.5.19) entsprechen (Typ II). Die Zuordnung im
letzten Fall wird von der Beobachtung unterstützt, dass sowohl die parallelen Sr–Al–Si An-
reicherungen in Abb. 5.19 als auch die langgestreckte Sr- und Al-angereicherte Grenzschicht
in Abb. 5.21 unmittelbar an der eutektischen Al/Si Phasengrenze vorgefunden wurden. Durch
die Korrelation der Ergebnisse der lasergepulsten TAP-Analyse mit den TEM-Untersuchungen
der Si-Faser lassen sich die zwei unterschiedlichen Typen der Sr–Al–Si Anreicherungen fol-
gendermaßen definieren:
1. Typ I-Anreicherungen: an den Entstehungspunkten von koaxialen Zwillingsebenen (sie-
he Abb. 5.20) in den eutektischen Si-Fasern liegen stabförmige Sr–Al–Si Anreicherun-
gen (∅ ∼ 4 nm, Längen L ≤ 40 nm) mit mittleren Konzentrationen von Sr – 2,6 und
Al – 11 (in at.%) vor (siehe Abb. 5.17).
2. Typ II-Anreicherungen: entlang interner Grenzflächen von zwei leicht unterschiedlich
orientierten Si-Fasersegmenten (unmittelbar an der eutektischen Al/Si Phasengrenze,
siehe Abb. 5.21) liegen annähernd stabförmige Sr–Al–Si Anreicherungen (∅ ∼ 4,5 nm,
Längen L ∼ 220 nm) mit mittleren Konzentrationen von Sr – 1,1 und Al – 2,5 (in at.%)
vor (siehe Abb. 5.19).
Während man in den bisherigen Ansätzen zur Beschreibung des chemisch veredelten
Wachstums der eutektischen Si-Phase [12, 13, 40, 57, 80] davon ausgegegangen ist, dass
die Adsorption des Veredelungselements allein verantwortlich ist für die Änderung der
Morphologie der eutektischen Si-Phase von Platten zu Fasern, weisen die Ergebnisse der
vorliegenden Arbeit darauf hin, dass die Fasermorphologie durch die hier beobachteten nm-
großen, annähernd stabförmigen Sr–Al–Si Anreicherungen hervorgerufen wird. Beide Typen
von Sr–Al–Si Anreicherungen (d.h. sowohl Typ I als auch Typ 2) bilden sich dabei vermutlich
durch energetisch günstige Adsorption des Veredelungselements gemeinsam mit Al aus der
Grenzschicht gelöster Verunreinigungselemente an der eutektischen Erstarrungsfront (s–l
Grenzfläche), d.h. durch energetisch bevorzugte Adsorption an {111}-Wachstumsstufen und
-flächen der eutektischen Si-Phase [12, 86]. Unter Annahme der Bildung intermetallischer
Phasen der stöchiometrischen Zusammensetzung SrAl4Si33 (Typ I) bzw. SrAl2Si88 (Typ II)
und der Bildung bei Temperaturen in der Nähe der eutektischen Gleichgewichtstemperatur
Teq = 577◦C berechnet sich die Gibbssche freie Enthalpie G bei Verwendung der Mischungs-
enthalpien für binäre Systeme aus Ref. [152] zu G = -9 kJ/mol (Typ I) bzw. -4 kJ/mol
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(Typ II). In einer kürzlich veröffentlichten Studie [155] wurden im ternären Al–Si–Sr System
zwölf intermetallische Phasen des Typs Sr1-x-yAlxSiy auf Basis der Dichte-Funktional- bzw.
Pseudopotential-Theorie berechnet und charakterisiert. Intermetallische Sr–Al–Si Phasen
der in dieser Arbeit gefundenen Zusammensetzungen wurden nicht erwähnt, jedoch ist
die Bildung solcher ternären Sr–Al–Si Phasen gemäß der berechneten Gibbschen Freien
Enthalpie ebenfalls möglich.
Aufgrund der Beobachtung zweier unterschiedlicher Typen von Sr–Al–Si Anreicherungen
an zwei verschiedenen kristallographischen Merkmalen der eutektischen Si-Phase wird ge-
schlussfolgert, dass die zwei Typen der Sr–Al–Si Anreicherungen (vom Typ I und II) das
Wachstum der eutektischen Si-Phase auf unterschiedliche Weise beeinflussen. Um diese An-
nahme zu unterstützen, wird im Folgenden die Rolle des jeweiligen Typs der Sr–Al–Si Anrei-
cherungen in Bezug auf die bestehenden Theorien zum Wachstum der Si-Fasern in chemisch
veredelten Al–Si Legierungen diskutiert.
Gemäß der Impurity Induced Twinning (IIT)-Theorie [13] (siehe Abschnitt 2.4.2) wird die
Änderung der Morphologie der eutektischen Si-Phase (von Platten zu Fasern) durch die
hohe Zwillingsdichte in den Si-Fasern gefördert. Dabei wird angenommen, dass einzelne
Atome der Veredelungselemente an den {111}-Wachstumsstufen einer Monolage der eu-
tektischen Si-Phase adsorbiert werden und dadurch die Stapelfolge des Kristalls in eine
Zwillingskonfiguration wechselt. Das in Ref. [13] berechnete optimale Größenverhältnis
r/rSi=1,65 basiert auf der geometrischen Annahme, dass einzelne Atome des Veredelungs-
elements eine reguläre Gitterposition im Kristall besetzen. Die im TEM beobachtete hohe
Zwillingsdichte in bestimmten Bereichen der Si-Fasern (im Vergleich zu den Si-Platten im
unveredelten Al–Si Eutektikum) ist in Übereinstimmung mit den bisherigen umfangreichen
TEM-Untersuchungen der Si-Fasern [13, 57, 80]. An den Entstehungspunkten der koaxialen
Zwillingsebenen ist die Anreicherung jedoch nicht atomar, sondern es liegen nm-große
(stabförmige) Sr–Al–Si Anreicherungen (siehe Abb. 5.20) vor. Daraus kann geschlussfolgert
werden, dass das atomare Größenverhältnis r/rSi [13] nicht als wichtigstes Kriterium für die
verstärkte Zwillingsbildung gelten kann. Gemäß den Ergebnissen der vorliegenden Arbeit
wird die verstärkte Zwillingsbildung durch die Adsorption von stabförmigen Sr–Al–Si
Anreicherungen des Typs I (siehe Abb. 5.17), die als punktförmige Stelle im TEM erscheinen
(siehe Abb.5.20), an {111}-Wachstumsstufen der eutektischen Si-Phase begünstigt. Die
Adsorption der Typ I-Anreicherungen entlang einer {111}-Wachstumsstufe wird in Abb. 6.5a
anhand einer modifizierten schematischen Darstellung der IIT-Theorie (siehe Abb. 2.10)
veranschaulicht. Der Einbau einer Typ I-Anreicherung in die eutektische Si-Phase fördert
demnach die Bildung von Stapelfehlern im Kristallgitter, d.h. die Stapelfolge wechselt in
eine Zwillingskonfiguration (siehe rechts in Abb. 6.5a), sodass beim „Überwachsen“ der
adsorbierten Sr–Al–Si Anreicherung neue {111}-Zwillingsebenen und damit „Wachstums-
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zwillinge“ entstehen. Bei der schematischen Darstellung in Abb. 6.5a ist zu beachten, dass
lediglich eine 2-D Darstellung der Adsorption gezeigt ist und die Sr–Al–Si Anreicherungen
entlang der {111}-Wachstumsstufe (d.h. in der Zeichenebene) die experimentell beobachtete

























































Abb. 6.5: Schematische Projektion der (011)-Ebene der eutektischen Si-Phase und Dar-
stellung der Adsorption der Sr–Al–Si Anreicherungen (a) des Typs I an den {111}-
Wachstumsstufen und (b) des Typs II an den TPRE-Rinnen des Kristalls sowie deren Einfluss
auf das Wachstum der eutektischen Si-Phase in Sr-veredelten Al–Si Legierungen: (a) Sr–Al–
Si Anreicherungen vom Typ I erzeugen Stapelfehler im Kristall und fördern die verstärkte
Zwillingsbildung (Impurity Induced Twinning, IIT); (b) Sr–Al–Si-Anreicherungen vom Typ II
hemmen das anisotrope Kristallwachstum (Restricted Growth). Die Längsachse der stabför-
migen Sr–Al–Si Anreicherungen befindet sich in der Darstellung senkrecht zur (011)-Ebene.
Die innerhalb der Si-Faser in Abb. 5.16a durchgeführte statistische Auswertung ergab,
dass ca. 20% der Sr-Atome von den Typ I-Anreicherungen stammen. Diese Sr–Al–Si
Anreicherungen sind inhomogen im Volumen in Abb. 5.16 verteilt. In Übereinstimmung
mit den im Rahmen dieser Arbeit gemachten Beobachtungen im TEM liegen in bestimmten
Bereichen der Si-Fasern hohe Zwillingsdichten auf, während andere Bereiche eine geringe
Zwillingsdichte aufweisen. Die Rolle von {111}-Zwillingsebenen beim Wachstum der
eutektischen Si-Phase wurde in den Abschnitten 2.3.1 und 2.4.2 ausführlich beschrieben.
In der Literatur wurde mehrfach versucht, das Wachstum der Si-Fasern durch verstärkte
(interne) Zwillingsbildung [13, 57, 80, 81] zu beschreiben (siehe Abb. 2.9c). Jedoch wurde
in einer kürzlich durchgeführten TEM-Untersuchung an chemisch veredelten Al–7Si–Mg
Legierungen (in Gew.%) unter Verwendung der Veredelungselemente Ca bzw. Ba [84] ein
für die Veredelung zu geringer mittlerer Abstand der Zwillingsebenen (200–500 nm) in
der eutektischen Si-Phase bei gleichzeitig fein-veredeltem Al–Si Eutektikum festgestellt.
Außerdem konnte kein erheblicher Unterschied in der Zwillingsdichte von feinen Si-Fasern
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chemisch veredelter Al–Si Legierungen (bei Zugabe von Ca und Ba) im Vergleich zu
Al–Si Legierungen mit Elementzusätzen, die lediglich zu einer Ausbildung von schmaleren
„verfeinerten“ Si-Platten führen (Y und Yb), gefunden werden [84]. Diese Ergebnisse lassen
darauf schließen, dass die Zwillingsdichte im Allgemeinen zu gering ist um den Übergang
von Si-Platten zu Fasern zu erklären. Darüber hinaus unterstützen die Ergebnisse im Rahmen
dieser Arbeit bereits früher gemachte Annahmen [84, 156], dass eine hohe Zwillingsdichte
nicht allein für den Veredelungsmechanismus verantwortlich sein kann. Die hohe Zwillings-
dichte in bestimmten Bereichen der Si-Fasern scheint ein zusätzlicher Effekt durch Zugabe
von Veredelungselementen (Verunreinigungseffekt) zu sein und trägt lokal zum bevorzugten
anisotropen Wachstum in 〈112〉-Richtungen des Kristalls bei. Somit wird das Wachstum der
eutektischen Si-Phase durch die hinzugekommenen Wachstumsrichtungen des Kristalls (d.h.
durch die lokale Aktivierung des TPRE-Wachstumsmechanismus in 〈112〉-Richtungen des
Kristalls) erleichtert und insgesamt zu eher annähernd isotropem Wachstum der eutektischen
Si-Phase in einem großen Bereich kristallographischer Richtungen beiträgt.
Anders als Typ I-Anreicherungen entstehen die Typ II-Anreicherungen an internen Grenzflä-
chen von zwei leicht unterschiedlich orientierten Si-Fasersegmenten, und zwar unmittelbar
entlang der eutektischen Al/Si Phasengrenze (siehe Abb. 5.21). Daher wird angenommen,
dass diese Typ II-Anreicherungen eine andere Rolle beim Veredelungsmechanismus spie-
len. In Übereinstimmung mit der bereits mehrfach vorgeschlagenen Adsorption an {111}-
Wachstumsflächen [12, 40, 83, 86] wird in der vorliegenden Arbeit ebenfalls angenommen,
dass sich diese Sr–Al–Si Anreicherungen an der eutektischen Erstarrungsfront bevorzugt an
den TPRE-Rinnen der eutektischen Si-Phase (siehe Abschnitt 2.4.2) anlagern. Die Adsorp-
tion von Typ II-Anreicherungen wird in einer mittels TPRE-Wachsumsmechanismus voran-
schreitenden Si-Faser in Abb. 6.5b schematisch veranschaulicht. Die in der Nähe der eutek-
tischen Al/Si Phasengrenze gefundenen Typ II-Anreicherungen (siehe Abb. 5.19 und 5.21)
entstehen somit gemäß der schematischen 2-D Darstellung in Abb. 6.5b durch Adsorption
an den TPRE-Rinnen der eutektischen Si-Phase. Es wird angenommen, dass diese Typ II-
Anreicherungen lokal den anisotropen TPRE-Wachstumsmechanismus der eutektischen Si-
Phase hemmen (Restricted Growth). Die Beobachtung paralleler Sr–Al–Si Anreicherungen
entlang der eutektischen Al/Si Phasengrenze (siehe Abb. 5.19) unterstützt die Annahme,
dass die Typ II-Anreicherungen durch eine bevorzugte Adsorption an (parallelen) {111}-
Zwillingsebenen des Kristalls stattfindet. Durch die Hemmung des anisotropen Wachstums-
vorteils des TPRE-Wachstumsmechanismus wird das Wachstum in alternative Kristallrichtun-
gen energetisch günstig und es bilden sich an der eutektischen Erstarrungsfront (s–l Grenzflä-
che) Si-Fasersegmente mit leicht unterschiedlicher Orientierung, d.h. verzweigtes Wachstum,
aus. Die eutektische Si-Phase ändert dabei ihre Wachstumsrichtung unter geringem Verzwei-
gungswinkel, wobei die geringen Änderungen in der Kristallorientierung vermutlich durch
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den als sog. displacement twinning vorgeschlagenen Verweigungsmechanismus [63] (siehe
Abschnitt 2.3.1) ermöglicht werden. Insgesamt hemmen die Typ II-Anreicherungen somit den
anisotropen TPRE-Wachstumsmechanismus der eutektischen Si-Phase, fördern deren Ver-
zweigung und führen damit zum hochverzweigten korallenförmigen 3-D Netzwerk der Si-
Fasern, die aufgrund ihres gehemmten Wachstums eine gemeinsame, gekoppelte Erstarrungs-




Im Rahmen dieser Arbeit wurden umfangreiche mikroskopische Untersuchungen an un-
veredelten und Sr-veredelten (200 ppm Sr) Al–10Si–0,17Fe (in Gew.%) und (60 ppm Sr)
Al–15Si–0,10Fe (in Gew.%) Gusslegierungen durchgeführt, um Informationen über den
Einfluss des Veredelungselements Sr, einerseits auf die Bildung Fe-reicher Phasen innerhalb
der eutektischen Körner und andererseits auf das Wachstum der eutektischen Si-Phase zu
gewinnen. Der experimentelle Schwerpunkt der Arbeit lag auf der 3-D Analyse der eutekti-
schen Mikrostruktur mithilfe tomographischer Methoden im µm-Bereich (Tomographie mit
fokussierten Ionenstrahlen (FIB)) und im atomaren Bereich (Tomographische Atomsonde).
Im ersten Teil dieser Arbeit wurde Ort und Verteilung von Fe-reichen Phasen innerhalb der
eutektischen Körner mithilfe von Beobachtungen im Licht- und Rasterelektronenmikroskop
identifiziert. Sowohl Kristallstruktur als auch stöchiometrische Zusammensetzung der Fe-
reichen Phasen wurden im Transmissionselektronenmikroskop analysiert und ihre 3-D Mor-
phologie mittels FIB-Tomographie charakterisiert. Die gewonnenen Erkenntnisse zu den Fe-
reichen Phasen in den unveredelten Al–Si Legierungen lassen sich folgendermaßen zusam-
menfassen:
• Innerhalb der eutektischen Körner der unveredelten Al–Si Legierungen wur-
den fein-verteilte (∼ 0,3 Vol.%) Fe-reiche α-Al12(Fe,Mn)4Si2-Phasen mit kubisch-
raumzentrierter Kristallstruktur (Gitterparameter a = 1,271 nm) beobachtet, deren 2-D
Morphologie in der Literatur als „chinesische Zeichen“ bekannt ist.
• Die beobachteten Fe-reichen α-Phasen besitzen entweder sphärische 3-D Morphologie
(mit Durchmesser ≤ 500 nm) oder erscheinen als dünne, sehr flache „Blätter“ (mit Grö-
ßen 1–5 µm).
• Die Entwicklung der 3-D Morphologie der Fe-reichen α-Phasen konnte auf Basis der
erstellten FIB-Tomogramme durch ein qualitatives Modell beschrieben werden, das die
Erstarrung der Fe-reichen α-Phasen als Einschlüsse zwischen den Grenzflächen der eu-
tektischen Phasen (an den eutektischen Al/Si Phasengrenzen) gegen Ende der Erstarrung
beschreibt.
In den Sr-veredelten Al–Si Legierungen wurde beobachtet, dass das Veredelunselement Sr die
Größe, Verteilung sowie Bildung von Fe-reichen Phasen innerhalb der eutektischen Körner
erheblich beeinflusst:
• In den eutektischen Körnern der Sr-veredelten Al–Si Legierungen wurde ebenfalls die
Fe-reiche α-Phase (Al14(Fe,Mn)3Si2) gefunden, jedoch inhomogener verteilt als im un-
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veredelten Al–Si Eutektikum und mit vergröberter 3-D Morphologie in Form von Ein-
schlüssen dünner „Blätter“ (mit Größen > 5 µm).
• Die Mechanismen für die Entstehung der 3-D Morphologie der Fe-reichen α-Phase in
den Sr-veredelten Al–Si Legierungen sind dieselben wie in den unveredelten Al–Si Le-
gierungen, da die entsprechende 3-D Morphologie der α-Phasen sehr ähnlich ist.
• In den Sr-veredelten Al–Si Legierungen wurden neben der Fe-reichen α-Phase eine
zweite Fe-reiche Phase, nämlich die δ-Al4FeSi2-Phase mit tetragonaler Kristallstruktur
(Gitterparameter a = 0,614 nm; c = 0,957 nm) mit sehr dünner (≤ 250 nm) plättchen-
förmiger 3-D Morphologie beobachtet.
• Die Fe-reichen α-Phasen wurden verstärkt angereichert entlang eutektischer Zellgren-
zen im Übergangsbereich (Bereich 2) der eutektischen Körner beobachtet, während die
Fe-reichen δ-Plättchen in Netzwerken entlang eutektischer Zellgrenzen im äußeren Be-
reich (Bereich 3) der eutektischen Körner gefunden wurden.
• Die Verteilung der Fe-reichen Phasen innerhalb der eutektischen Körner in Sr-
veredelten Al–Si Legierungen konnte durch ein qualitatives Modell unter der Annah-
me der Instabilität der sphärischen eutektischen Erstarrungsfront und der damit einher-
gehenden Entwicklung einer zellularen Substruktur innerhalb der eutektischen Körner
erklärt werden.
In Bezug auf die bisher in der Literatur berichteten Ergebnisse zur Bildung Fe-reicher
Phasen in chemisch veredelten Al–Si Legierungen wurden die im Rahmen dieser Arbeit
gewonnenen Erkenntnisse über die Fe-reichen Phasen eingeordnet. Es wird geschlussfolgert,
dass sowohl die verstärkte Anreicherung der Fe-reichen α-Phase als auch die Existenz von
Fe-reichen δ-Plättchen innerhalb der eutektischen Körner bei Untersuchungen zum Einfluss
der Veredelungselemente auf (primäre) Fe-reiche Phasen berücksichtigt werden müssen.
Im zweiten Teil dieser Arbeit konnte in der Sr-veredelten Al–10Si Legierung erstmals mithil-
fe der tomographischen Atomsonde nachgewiesen werden, dass das Veredelungselement Sr
innerhalb der eutektischen Si-Phase inhomogen verteilt vorliegt, und zwar in Form von zwei
Typen nm-großer Sr–Al–Si Anreicherungen mit annähernd stabförmiger 3-D Morphologie.
Durch die Kombination mit hochauflösenden Untersuchungen im Transmissionselektronen-
mikroskop konnten die Sr–Al–Si Anreicherungen vom Typ I bzw. II folgenden kristallogra-
phischen Merkmalen in den eutektischen Si-Fasern zugeordnet werden:
1. Typ I-Anreicherungen befinden sich in Bereichen der Si-Faser mit hoher Zwillingsdichte
an den Entstehungspunkten von koaxialen Zwillingsebenen.
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2. Typ II-Anreicherungen befinden sich entlang interner Grenzflächen von zwei leicht un-
terschiedlich orientierten Si-Fasersegmenten, und zwar in der Nähe der eutektischen
Al/Si Phasengrenze.
Im Rahmen dieser Arbeit konnten bereits früher vorgeschlagene Wachstumsmechanismen,
die auf der Adsorption des Veredelungselements an {111}-Wachstumsstufen bzw. -flächen
der eutektischen Si-Phase basieren, weiterentwickelt werden. Im Gegensatz zu bisheriegn An-
nahmen liegen in der eutektischen Si-Phase stabförmige Sr–Al–Si Anreicherungen der Grö-
ßenordnung einiger nm und unterschiedlicher Sr- und Al-Konzentration vor. Deren Rolle beim
Wachstum der Si-Fasern konnte gemäß der bisher etablierten Wachstumstheorien zur chemi-
schen Veredelung folgenden Mechanismen zugeordnet werden:
1. Typ I-Anreicherungen werden an {111}-Wachstumsstufen der eutektischen Si-Phase ad-
sorbiert, ändern die Stapelfolge des Kristalls und fördern somit die Bildung von {111}-
Wachstumszwillingen in allen vier möglichen {111}-Ebenen des Kristalls (Impurity In-
duced Twinning).
2. Typ II-Anreicherungen werden an den {111}-Wachstumsflächen (d.h. TPRE-Rinnen)
der eutektischen Si-Phase adsorbiert, hemmen lokal den anisotropen Wachstumsvorteil
des Kristalls und fördern durch veränderte Grenzflächenenergien die Verzweigung der
eutektischen Si-Phase (Restricted Growth).
Demzufolge kommt das faserförmige Wachstum der eutektischen Si-Phase vorwiegend
durch den lokal gehemmten anisotropen TPRE-Wachstumsmechanismus, d.h. durch das
eingeschränkte Wachstum entlang der TPRE-Rinnen des Kristalls zustande. Die Adsorption
der Typ II-Anreicherungen an der Erstarrungsfront fördern das „semi-isotrope“ Wachstum
der eutektischen Si-Phase durch externe Verzweigung und somit die Ausbildung des hoch-
verzweigten korallenförmigen Netzwerks der Si-Fasern. Die verstärkte Zwillingsbildung
durch Adsorption von Typ I-Anreicherungen ist dabei als zusätzlicher Verunreinigunseffekt
zu verstehen, der zum 3-D Wachstum in zusätzliche Richtungen des Kristalls der eutektischen
Si-Phase beiträgt. Insgesamt geht durch die Adsorption der Sr–Al–Si Anreicherungen der
anisotrope Wachstumsvorteil der eutektischen Si-Phase verloren, sodass diese gemeinsam
mit der eutektischen Al-Phase an einer annähernd gekoppelten eutektischen Erstarrungsfront
wächst.
Im Rahmen dieser Arbeit konnte gezeigt werden, wo sich das Veredelungselement Sr in der eu-
tektischen Si-Phase befindet. Ausserdem konnten die beobachteten Sr–Al–Si Anreicherungen
früher bereits vorgeschlagenen Veredelungsmechanismen zugeordnet werden. Damit konnte
ein wesentlicher Beitrag zur Aufklärung der technologisch bedeutsamen und vor über 90 Jah-
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